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Nesta dissertação estudamos a obtenção de nanocristais (NCs) de Ge pela técnica de 
LPCVD (Low Pressure Chemical Vapor Deposition), buscando otimizar as condições de 
processo que resultassem em NCs com características de tamanho, densidade por unidade 
de área e uniformidade de tamanhos, que são necessárias para aplicação em dispositivos de 
memórias de porta flutuante. Os NCs foram fabricados por processo de dois passos: 1) 
formação de núcleos de Si na superfície do SiO2, a partir de silana (SiH4); 2) crescimento 
de Ge sobre os núcleos de Si através de deposição de germana (GeH4). Realizamos ciclos 
de deposição e caracterização das amostras, e os parâmetros de processo: temperatura, 
pressão total, fluxos de silana e germana e tempo de deposição, foram alterados 
convenientemente, com base na literatura e nos resultados obtidos a cada ciclo de 
fabricação. As amostras foram caracterizadas quanto à morfologia, por microscopia de 
força atômica (AFM) e a estrutura dos NCs foi analisada por microscopia eletrônica de 
transmissão de alta resolução (HRTEM). Estudamos a influência dos parâmetros de 
processo nas características dos NCs e observamos tendências de aumento da densidade de 
NCs com a elevação da temperatura, pressão total e fluxo de SiH4 do passo 1. E, o tamanho 
dos NCs tendem a diminuir com a redução da temperatura, pressão total e tempo de 
deposição do passo 2. Os resultados mostram que com os parâmetros: 600 ºC / 5 Torr / 20 
sccm de SiH4 / 20 seg. para a nucleação de Si e 550 ºC / 2 Torr / 5 sccm / 30 seg. para a 
deposição de Ge, é possível obter alta densidade de NCs por unidade área de 4x1010 













In this thesis we studied the synthesis of Ge nanocrystals (NCs) by the LPCVD 
technique (Low Pressure Chemical Vapor Deposition). We looked for NCs with 
characteristics of sizes, density and uniformity of sizes that are necessary for applications in 
floating gate memory devices. To reach those characteristics we have optimized the process 
conditions. The NCs were fabricated by a process of two steps: 1) formation of Si nuclei on 
SiO2 surface, through the silane (SiH4) decomposition; 2) Ge growth on Si nuclei through 
germane (GeH4) deposition. We accomplished deposition cycles and characterization of the 
samples. The process parameters: temperature, total pressure, silana and germana flow and 
deposition time, were altered conveniently based on the literature and results obtained at 
each production cycle. The morphology of the samples was analyzed by atomic force 
microscopy (AFM) and the NCs structures were analyzed by high resolution transmission 
electron microscopy (HRTEM). We studied the influence of the process parameters in the 
NCs characteristics and we have observed tendencies of NCs density increase with rise of 
the temperature, total pressure and SiH4 flow of step 1. The NCs size tends to decrease with 
the reduction of temperature, total pressure and deposition time of step 2. The results show 
that with the parameters: 600 ºC / 5 Torr / 20 sccm de SiH4 / 20 sec. for the Si nucleation 
and 550 ºC / 2 Torr / 5 sccm / 30 sec. for the Ge deposition, it’s possible to reach a high 
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ORGANIZAÇÃO DA DISSERTAÇÃO 
 
 Esta dissertação foi estruturada em cinco capítulos. A seguir apresentamos uma 
descrição sucinta de cada um dos capítulos que compõem esta dissertação.  
 
 Capítulo 1 – INTRODUÇÃO, apresenta a introdução geral, o objetivo e a 
motivação do trabalho e discute alguns aspectos sobre nanocristais (NCs) de Ge e 
memórias baseadas em NCs. 
 
 Capítulo 2 – TÉCNICAS DE OBTENÇÃO DE NANOPARTÍCULAS, onde 
descrevemos algumas das diversas técnicas de obtenção de NCs. 
 
 Capítulo 3 – PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL, apresenta as condições de 
preparação da amostra e os parâmetros de processo usados para a obtenção dos NCs.  
 
Capítulo 4 - RESULTADOS E DISCUSSÕES, apresenta os resultados e 
discussões da caracterização dos filmes de óxido de silício por elipsometria e 
espectroscopia de absorção do infravermelho (FTIR), e as caracterizações dos NCs por 
microscopia de força atômica (AFM) e por microscopia eletrônica de transmissão (TEM). 
 
Capítulo 5 - CONCLUSÕES E PERSPECTIVAS FUTURAS, apresenta as 
conclusões dos resultados de caracterização das amostras obtidas e as perspectivas futuras.  
 
A dissertação é composta ainda de ANEXOS A, B, C e D, que tratam, 
respectivamente, das seguintes técnicas de caracterizações: Elipsometria, Espectroscopia de 
Absorção do Infravermelho (FTIR), Microscopia de Força Atômica (AFM) e Microscopia 





CAPÍTULO 1 - INTRODUÇÃO 
 
1.1 – INTRODUÇÃO GERAL 
 
 Nos últimos 10 anos, os materiais nanoestruturados têm atraído um grande 
interesse, tanto do ponto de vista de pesquisa básica como de pesquisa aplicada. A razão 
disso se deve as propriedades químicas e físicas de nanomateriais que podem diferir 
significativamente das características do mesmo material em nível macroscópico, ou em 
nível atômico e molecular.  
 Embora a nanociência e a nanotecnologia estejam progredindo em muitas frentes, 
o progresso mais impressionante tem se verificado na área de tecnologia de 
semicondutores. A busca por micro-circuitos cada vez mais integrados, que consumam 
menos energia e que necessitem de custos de produção mais baixos, sempre motivou a 
indústria microeletrônica a reduzir cada vez mais as dimensões dos dispositivos 
produzidos. Quando as dimensões de um cristal são reduzidas até algumas dezenas ou 
centenas de distâncias interatômicas, novas propriedades surgem devido aos efeitos 
quânticos induzidos pelo confinamento dos portadores de carga. As estruturas assim 
obtidas são chamadas de estruturas de baixa dimensionalidade, sendo bidimensionais 
(2D), unidimensionais (1D) e zero-dimensionais (0D) quando o movimento dos 
portadores de carga fica quantizado, respectivamente, em uma, duas ou três direções. O 
uso de tais estruturas em dispositivos semicondutores pode permitir a obtenção de 
mobilidades e eficiências ópticas maiores, além de possibilitar a fabricação de novos 
dispositivos como, lasers, transistores de um único elétron e memórias [1]. 
 Quando as dimensões laterais de um cristal são reduzidas abaixo do comprimento 
de onda de De Broglie para o elétron, o movimento das partículas neste cristal não pode 
mais ser tratado de forma clássica, sendo a mecânica quântica usada para descrever o seu 
comportamento. Diz-se que as partículas ficam confinadas e esse confinamento tem uma 
conseqüência direta no espectro de energia da estrutura, isto é, na sua densidade de 
estados, já que a energia da partícula passa a ter valores discretos permitidos na direção 
do confinamento. 
 1
 O último grau de confinamento é atingido quando as dimensões laterais do cristal 
são reduzidas nas três direções do espaço, obtendo-se um ponto quântico (figura 1.1). 
Neste caso, a densidade de estados energéticos corresponde a aproximadamente uma 
série de funções delta, sendo permitidos somente alguns valores discretos da energia para 
a partícula. Estes valores só dependem das dimensões laterais da estrutura. Incluído numa 
matriz de potencial eletrostático maior, o ponto quântico se torna, então, um poço de 
potencial para as partículas, já que seus níveis são mínimos de energia do sistema. 
Devido à semelhança com os níveis de energia de um átomo, os pontos quânticos têm 
sido chamados de super-átomos e seus níveis eletrônicos descritos como níveis atômicos 
1s, 2s, 2p, etc [1].  
 
 
Figura 1.1 – Descrição esquemática das mudanças na densidade de estados em  
função do confinamento quântico [2]. 
 
 
1.2 – APLICAÇÃO DE NANOCRISTAIS EM DISPOSITIVOS ELETRÔNICOS 
 
 Embora os nanocristais de Si e Ge apresentem inúmeras possíveis aplicações no 
campo de dispositivos eletrônicos e optoeletrônicos, a aplicação tecnológica potencial 
mais imediata na fabricação de dispositivos eletrônicos é a utilização destes nanocristais 
na fabricação de memórias.  
 2
 A memória de semicondutor é um componente indispensável para os sistemas 
eletrônicos modernos. Ela é usada em computadores pessoais, telefones celulares, 
câmeras digitais, sistemas automotivos, sistemas de posicionamento global, etc [10]. 
 As memórias são de suma importância porque elas armazenam informações, 
processadas ou para serem processadas pela lógica, por certo intervalo de tempo. As 
memórias não-voláteis, por exemplo, são necessárias para armazenar bits de informação 
por vários anos sem suprimento de energia. Um tipo de memória não-volátil largamente 
explorada é a Memória Flash, que usa uma camada contínua de silício policristalino para 
o armazenamento de elétrons. 
 O uso de pontos discretos de armazenamento na tecnologia de memórias Flash 
convencionais surgiu como um item chave para a sobrevivência das memórias Flash 
existentes. Eventualmente, é esperado que surjam novas tecnologias, entretanto isto 
envolve a introdução de novos e complexos materiais e novos mecanismos de 
armazenamento, o que pode apresentar vários problemas de desenvolvimento e 
confiabilidade. Assim, é necessário estender o tempo de vida da tecnologia Flash atual 
tanto quanto possível.  
 A principal vantagem de usar nanocristais em memórias, ao invés de uma camada 
policristalina contínua, está justamente no fato de os nanocristais agirem como sítios 
discretos de armazenamento. Isto confere maior confiabilidade ao dispositivo. Como 
mostrado na figura 1.2, em um dispositivo de porta flutuante convencional, se existe um 
defeito no óxido, todas as cargas armazenadas na camada policristalina irão escapar 
através do defeito, e o dispositivo pára de funcionar. Enquanto que, em memórias de 
nanocristais, somente os elétrons armazenados no nanocristal diretamente acima do 





Figura 1.2 – (a) Dispositivo convencional com Gate flutuante contínuo; (b) Dispositivo com Gate discreto[3]. 
 
 3
1.3 – MEMÓRIAS BASEADAS EM NANOCRISTAIS 
 
 Existem dois tipos principais de memórias baseadas em nanocristais reportados na 
literatura [4]:    
 
1. “Dispositivo de Memória com Multi Nanocristais em MOSFET Convencional”, 
onde elétrons são armazenados em milhares de nanocristais semicondutores 
distribuídos em larga área do MOSFET. Neste caso, a tecnologia de processo está 
próxima da tecnologia industrial e um bom deslocamento da tensão de limiar 
(ΔVt) pode ser obtido [5, 6]. 
2. “Dispositivo de Memória com uma Única Ilha em MOSFET de Canal Estreito”. 
Neste tipo de estrutura, o processo tecnológico é mais complexo, devido às 
dimensões nanométricas do sistema, entretanto a carga é bem localizada e efeitos 
de um único elétron podem ser demonstrados [7]. 




Figura 1.3 – (a) Memória com Multi Nanocristais em MOSFET Convencional; (b) Memória com uma 
Única Ilha em MOSFET de Canal Estreito [8, 9]. 
 
 
 Muitos tipos diferentes de memórias de “poucos” elétrons são demonstrados na 
literatura [4]. Nesses dispositivos, o meio de armazenamento consiste de armadilhas 




1.3.1 - Dispositivo de Memória com uma Única Ilha em MOSFET de Canal Estreito 
 
 A análise com base experimental destes novos tipos de estruturas, aparentemente, 
se iniciou há uma década. A primeira publicação mostrou uma memória de um único 
elétron à temperatura ambiente [7]. Esta publicação reporta a observação do efeito de 
bloqueio de Coulomb em estruturas ultra-confinadas, que era condição necessária em 
altas temperaturas. O bloqueio de Coulomb ocorre em estruturas de baixa 
dimensionalidade, pois quando um elétron é armazenado, a energia potencial do 
nanocristal é elevada pela energia de carregamento eletrostática e2/2C, onde C é a 
capacitância do nanocristal, a qual depende principalmente do tamanho do nanocristal 
[10]. 
 Yano et al [7] trabalhou em tecnologia MOS com uma camada policristalina ultra-
fina, como canal condutor. Neste primeiro estudo, dots não foram mencionados, ainda. A 
largura do canal de Si-poli era de 100 nm, foi depositado como silício amorfo, e depois 
cristalizado por tratamento térmico a 750 ºC. A espessura era de aproximadamente 3,4 
nm e isto foi muito importante para o confinamento do movimento dos elétrons, como 
mencionado acima. A energia de ponto-zero, nesta configuração, foi de 300 meV, que é 
muito maior que a energia térmica. Assim, a flutuação causada pela temperatura ambiente 
não afetou o resultado experimental. 
 O movimento dos elétrons era espalhado pelas fronteiras dos grãos, mas um 
caminho sempre era formado quando havia energia suficiente, fornecida pela porta e pelo 
dreno, para que eles saltassem de um grão para outro. O óxido de porta era de 150 nm, 
muito espesso comparado com as tendências atuais de fabricação. De qualquer forma, 
destaca-se que, neste experimento não existia a idéia de explorar o óxido como barreira 
de tunelamento. 
 A essência do processo é que a corrente flui por um canal muito pequeno e alguns 
elétrons ficam armazenados nos grãos do Si-poli, que funcionam como dots, e então a 
corrente no canal é significativamente alterada devido à repulsão de Coulomb.  
 Podemos ver neste experimento um protótipo de uma memória de única ilha, 
baseada no efeito de bloqueio de Coulomb. Nesses dispositivos, a energia de 
carregamento clássica dos dots, Ec = Q2/2C (Q é a quantidade de carga armazenada numa 
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ilha de capacitância C), é usada para repelir os elétrons das vizinhanças, e isto é uma 
condição necessária para construir dispositivos de memória de um único elétron. Nos 
dispositivos de multi-nanocristais, este efeito é distribuído no conjunto de dots, que são 
usados para armazenar o bit de informação.  
 No trabalho de Yano et al. [7], os resultados experimentais confirmaram este 
comportamento com uma clara histerese no diagrama de Tensão de Porta vs. Corrente de 
Dreno, pois as cargas armazenadas nos grãos do Si-poli alteram a corrente no canal. 
 O tempo de retenção estimado era muito longo (aproximadamente um ano), e 
consequentemente eles deduziram que os elétrons não poderiam estar armazenados nos 
estados de superfície dos grãos de silício.  
 Deve-se destacar a grande vantagem deste tipo de dispositivo com relação ao 
número de elétrons envolvidos. Em memórias de porta flutuante convencional, mais de 
50000 elétrons são carregados/descarregados para armazenar um bit de informação. Isto 
causa uma alta densidade de corrente no isolante, o que limita os ciclos de 
escrita/apagamento (resistência limitada). Já nos dispositivos de um elétron, as operações 
são bem mais rápidas, porque somente um elétron está envolvido. 
 Algumas das desvantagens verificadas neste tipo de arquitetura foram [4]: 
• O princípio de operação do dispositivo fabricado depende da variação estatística 
dos grãos de silício, então a tensão necessária para um elétron saltar de um grão 
para outro foi muito flutuante.  
• Os sítios de armazenamento poderiam ser também defeitos no óxido. 
• Cargas na camada de óxido influenciaram seriamente as medidas. Ainda hoje elas 
são inevitáveis na fabricação industrial. 
• Estados de interface na interface Si/SiO2 afetaram a tensão de limiar (Vt). 
• A varredura de tensão foi muito larga, de 10V a 60V, e isto custou uma grande 
dissipação de potência. Obviamente isto foi causado pela espessura do óxido entre 






1.3.2 - Dispositivo de Memória com Multi Nanocristais em MOSFET Convencional 
 
 No mesmo período, Tiwari et al [6, 11] estudou as propriedades de estruturas 
MOS com nanocristais de silício, como mostrado na figura 1.4: 
 
 
Figura 1.4 – secção transversal esquemática de uma memória  
Quase não-volátil com nanocristais [6]. 
 
 
 Eles depositaram uma camada de pontos quânticos de silício sobre dióxido de 
silício por CVD, com uma densidade de ~1011 dots/cm2. A espessura do óxido de 
tunelamento foi de ~1,5 nm e o óxido de porta de 7 nm ou mais. Este foi um dos 
primeiros trabalhos a mostrar as propriedades de memórias de multi-nanocristais, mas 
como capacitores DRAM. 
 Eles observaram que os dots depositados por CVD (Chemical Vapor Depositon) 
têm forma hemisférica, mas não se aprofundaram no estudo de tamanho e altura desses 
nanocristais. Os diversos dots foram separados um do outro por óxido de 5 nm de 
espessura, em média, e isto impediu o tunelamento de elétrons entre nanocristais 
vizinhos. Eles foram totalmente isolados um do outro, o que favoreceu o confinamento 
em três dimensões.  
 Eles observaram o bloqueio de Coulomb a baixas temperaturas, mas não a 
temperatura ambiente. A causa disto foi a excessiva dispersão de tamanhos dos 
nanocristais e a baixa resistência da camada de óxido. 
 O tempo de retenção foi a desvantagem dessas memórias, devido à camada muito 
fina de óxido. Este tempo não alcançou mais de algumas semanas. Por outro lado, eles 
puderam trabalhar com tensões muito baixas, de ~2V. A corrente de tunelamento é, de 
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fato, muito sensível à espessura do óxido. Quando a espessura do óxido é menor que 3,5 
nm, onde o mecanismo de tunelamento direto é dominante, uma grande quantidade de 
corrente passa através do óxido fino a uma tensão relativamente baixa. Eles ainda não 
poderiam falar de memórias não-voláteis, mas sim de memória “quase” não-volátil.  
 King et al [12] explicou melhor o principal potencial tecnológico das memórias 
de multi-nanocristais em MOSFET convencional em comparação com os dispositivos de 
porta-flutuante convencionais. O dispositivo com nanocristais apresentou um baixíssimo 
consumo de potência, devido à baixa tensão de operação (3-4 V ao invés de 10-15 V das 
memórias Flash convencionais) e menor tempo de escrita/apagamento (μs ao invés de 
ms) devido à grande densidade de corrente de tunelamento através do óxido fino. Além 
disso, uma alta resistência do dispositivo também foi observada. De fato, a baixa tensão 
de operação reduz bastante a degradação do óxido. 
Hanafi et al [13] comparou o tempo de retenção de memórias com nanocristais de 
Ge e memórias com porta-flutuante contínua, com 2 nm de óxido de tunelamento. 
Observou-se, claramente, que o tempo de retenção da memória com nanocristais é maior 
que do dispositivo com porta-flutuante convencional. Assim, as memórias com 
nanocristais de Ge apresentam um futuro promissor e tem mantido a atenção da 
comunidade científica.  
 Contudo, o desempenho promissor de memórias baseadas em nanocristais tem 
sido demonstrado somente em células isoladas e não em arranjos de células. Uma 
memória integrada em larga escala deve ainda ser analisada para verificar o efeito de 
armazenamento nos nanocristais. Além disso, as flutuações das características dos 
dispositivos causadas pelas variações de tamanho e número dos nanocristais de uma 
amostra para outra devem ser mais bem entendidas.  
 
 
1.4 – NANOCRISTAIS DE Ge SOBRE SiO2
 
 A fabricação controlada de pontos quânticos semicondutores é um dos requisitos 
chave para o desenvolvimento de dispositivos nanoeletrônicos, tais como transistores de 
único elétron e memórias de nanocristais. A maioria dos estudos neste campo têm sido 
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devotados à fabricação de dispositivos baseados em nanocristais de Si [14, 15] e sobre as 
suas propriedades físicas. Nos primeiros experimentos, a formação de NCs de Si foi 
obtida durante etapas de oxidação térmica [16]. Outros processos como implantação 
iônica de Si a baixa energia [17, 18], e CVD sobre SiO2 térmico [19], tem sido 
desenvolvidas com sucesso, permitindo um bom controle da espessura do óxido e uma 
alta densidade de NCs. Entretanto, esses processos ainda estão longe da reprodutibilidade 
desejada [20, 21]. 
 Com a substituição dos NCs de Si por NCs de Ge espera-se melhores 
características de memória (tempo de carregamento e tempo de retenção) por causa do 
menor band gap do Ge (0,67 eV), o que por sua vez pode significar maiores poços de 
potencial quando confinados no óxido.  
Os NCs de Ge podem ser obtidos por diversas técnicas, tais como, tratamento 
térmico rápido de uma camada de Ge + SiO2 obtida por co-sputtering; implantação de Ge 
em SiO2 [22]; oxidação de ligas de SixGex-1 [23]; entre outras. Entretanto, para aplicações 
em memórias, é crucial o controle da espessura do óxido de tunelamento sob a camada de 
NCs, assim como a densidade e tamanho dos NCs de Ge. A técnica de CVD  satisfaz 
esses requisitos razoavelmente bem, e tem sido usada extensivamente para fabricação de 
NCs de Si. É conhecido que o crescimento de Ge é seletivo em Si versus SiO2 [24]. Em 
outras palavras, a molécula de SiH4 adsorve e se decompõe sobre a superfície de SiO2 
para formar núcleos de Si e consequentemente uma camada de Si. No entanto, a GeH4 
não reage com a superfície do SiO2, mas somente com uma superfície de Si puro. 
Baseado neste efeito, T. Baron et al [19] desenvolveu um processo de dois passos para 
obtenção de NCs de Ge sobre SiO2 por CVD. Primeiro, núcleos de Si são depositados 
sobre a superfície de SiO2. Então, Ge é introduzido para crescer seletivamente sobre os 
núcleos de Si. 
Neste processo, o primeiro passo, a nucleação de Si, é crucial e podemos 
aproveitar a vasta literatura que reporta a obtenção de NCs de Si.  
Miyazaki et al [25] realizou uma pesquisa completa dos parâmetros de deposição 
usando a técnica de LPCVD (Low Pressure Chemical Vapor Deposition). Eles oxidaram 
um substrato de Si tipo p a 800-1000 ºC em ambiente de 2 % de O2 diluído em N2. 
Depois, algumas das lâminas foram mergulhadas em solução de HF a 0,1 % por 60 
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segundos para criar ligações Si-OH (silanols). Os nanodots de Si foram crescidos em um 
reator LPCVD a 560-700 ºC, com pressão de 0,02-0,2 Torr. 
Através de gráfico de Arrhenius eles determinaram a energia de ativação (Ea) para 
a nucleação dos nanodots de Si e mostraram que a Ea é efetivamente diminuída para as 
amostras tratadas com HF. A inclinação da curva para o óxido sem tratamento de 
superfície mostrou Ea de 4,8 eV, que está relacionada com a energia de dissociação das 
ligações Si-O da superfície. As terminações silanol comportam-se como sítios de 
nucleação para os dots de Si. E, de fato, a densidade de dots aumenta com o aumento da 
densidade de grupos OH. 
Eles observaram também, que a temperatura de oxidação e a espessura do óxido 
poderiam afetar profundamente a densidade de dots. Como podemos ver na figura 1.5, 
nos óxidos sem tratamento com HF, crescidos a altas temperaturas, observou-se menor 
densidade de dots comparado com os crescidos a baixas temperaturas. Outra propriedade 
semelhante à anterior é que a densidade de dots é afetada pela espessura do óxido, numa 
relação inversamente proporcional, ou seja, a densidade diminui conforme a espessura do 
óxido aumenta. Isto foi atribuído ao ângulo da ligação Si-O-Si. Aparentemente, ligações 
tensionadas favorecem mais a nucleação do que as ligações relaxadas. Este efeito de 
stress é mais acentuado para espessuras menores que 3 nm. Seguindo este argumento, os 
filmes de óxido crescidos a temperaturas mais baixas possuem maior stress intrínseco e 
os óxidos finos são afetados pela interface Si/SiO2. Ambas as situações aumentaram a 




Figura 1.5 – Densidade de dots vs. Temperatura de oxidação  
em óxidos com e sem tratamento de HF [25].  
 
T. Baron et al [26] estudou o comportamento da nucleação em diferentes 
substratos, precisamente SiO2, Si3N4 e SiOxNy, com o objetivo de obter a maior 
densidade de dots e tamanhos muito pequenos (2-5 nm), a fim de observar o efeito de 
bloqueio de Coulomb a temperatura ambiente. Eles encontraram que a densidade de dots 
Si é fortemente dependente do tipo de substrato. Por exemplo, a mais baixa densidade foi 
observada para o substrato de SiO2 (3x1011 dots/cm2), e a mais alta para o Si3N4 (9,3x1011 
dots/cm2). 
Diferentemente de Miyazaki et al [25], eles encontraram uma energia de ativação 
menor (3,84 eV) para a nucleação de dots de Si sobre substrato de SiO2.  
Mazen et al [27] aprimorou o estudo de Miyazaki et al. Eles relacionaram o 
ângulo de ligação em grupos siloxano (Si-O-Si) e a densidade dos grupos silanol (Si-
OH), com a densidade de dots de Si. O experimento foi realizado em reator LPCVD. 
Depois de crescimento térmico de SiO2 em substrato de Si, com temperaturas de 
crescimento variando de 800 ºC a 1050 ºC, o substrato foi tratado com HF diluído. Após 
este passo, as amostras foram submetidas a tratamento térmico (entre 100 ºC e 1100 ºC) 
para controlar a densidade de terminações OH. Eles usaram uma camada espessa, de 40 
nm, de dióxido de silício, que exibiu ligações tensionadas entre Si e O, e o grau de stress 
dependeu diretamente da temperatura de crescimento. Óxidos crescidos a temperaturas 
mais elevadas apresentaram ligações mais relaxadas. No estudo de Miyasaki et al [25], o 
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stress foi relacionado à proximidade com a interface Si/SiO2, o que não é o caso do 
estudo de Mazen et al [27], mas essa característica se mantém. O ângulo de ligação 
completamente relaxado no grupo Si-O-Si é 145º. Eles concluíram que quanto maior o 
stress intrínseco, ou seja, quanto menor o ângulo de ligação, maior será a densidade de 
dots. E relacionaram este resultado a maior facilidade de ruptura das ligações tensionadas 
via reação química.  
Depois, eles analisaram o efeito das terminações OH, e para isso usaram camadas 
de óxido completamente “relaxadas”, crescidas a altas temperaturas. Eles observaram que 
a formação de núcleos estáveis é auxiliada pela presença de terminações OH. Isto foi 
interpretado em termos de energia de ligação. De fato, a energia da ligação O-H é mais 
fraca, 103,5 Kcal/mol, que a energia da ligação Si-O (193,5 Kcal/mol), o que resulta em 
uma maior facilidade para romper ligações O-H via reações químicas com as moléculas 
adsorvidas. Além disso, eles usaram um argumento eletrostático, que reforçou tal 
hipótese. Devido à alta eletronegatividade dos átomos de oxigênio, a densidade eletrônica 
é mais fortemente concentrada sobre este átomo do que sobre os átomos vizinhos. Na 
molécula de silana (SiH4), os átomos de hidrogênio são negativamente carregados (δ-), e 
o Si central é carregado positivamente (δ+). Se compararmos a situação de siloxano, Siδ+ 
- O2δ- - Siδ+, silanol, - Oδ- - Hδ+, e silana, Siδ+ - Hδ-, podemos ver que a molécula de silana 
é mais facilmente atraída pela terminação OH. Com tratamento da superfície do óxido 
por HF, Mazen conseguiu alcançar uma alta densidade de dots de Si: 1,3x1012 dots/cm2. 
 
 
1.5 – MOTIVAÇÃO 
 
 Conforme descrevemos anteriormente, a formação dos nanocristais de Ge de 
dimensões uniformes e com alta densidade sobre um meio dielétrico (SiO2) são processos 
essenciais para a fabricação de dispositivos eletrônicos e optoeletrônicos que possam ser 
facilmente integrados com circuitos eletrônicos baseados em Si [28]. Estas estruturas 
podem ser usadas tanto como elementos de armazenamento para memórias eletrônicas 
assim como emissores de luz para dispositivos fotônicos. As memórias de nanocristais 
(NCs) são extensamente investigadas como soluções potenciais para sobrepor as 
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limitações de escalamento das memórias flash e não voláteis convencionais [6, 29]. As 
memórias compostas de ilhas isoladas reduzem o problema de perda de cargas 
encontrado nas convencionais memórias flash. Permite óxidos de injeção mais finos, 
portanto, tensões menores de operação, melhor durabilidade e velocidades de 
escrita/apagamento mais rápidos [30]. Vários trabalhos têm mostrado que memórias não 
voláteis com NCs de Si podem ser realizadas usando transistores de canal p ou n [14] e 
recentemente, foi demonstrado a existência de efeito memória em dispositivos com NCs 
de Ge e que suas propriedades são melhores que os baseados em NCs de Si em termos de 
tempo de escrita/apagamento [31, 32]. A função memória destes dispositivos é atribuída 
a troca de cargas entre os NCs e a camada de inversão. Em principio, os efeitos de 
confinamento quântico seriam maiores em Ge do que em Si devido ao menor band gap 
do Ge. Por isso, a substituição de NCs de Si por NCs de Ge melhora consideravelmente 
as características de memória (tempo de carga e retenção). 
 
1.6 – OBJETIVO 
 
 Esta dissertação se concentra, principalmente, na obtenção e caracterização de 
nanocristais de Ge por LPCVD, tendo como meta a síntese de nanocristais com tamanhos 
(~5nm), densidade por unidade de área (~1011 cm-2) e uniformidade de tamanhos, que são 
necessárias para aplicação em dispositivos de memórias de porta flutuante. Para alcançar 
essa meta, efetuamos um estudo extenso e sistemático de obtenção dos NCs de Ge, nas 
diversas combinações dos parâmetros de processo em LPCVD e a caracterização das 










CAPÍTULO 2 – TÉCNICAS DE OBTENÇÃO DE NANOPARTÍCULAS 
 
Na indústria microeletrônica e no ambiente de pesquisa existem diferentes 
técnicas para fabricação de filmes finos e estruturas 3D nanométricas. Estas diversas 
técnicas, obviamente, produzem diferentes tipos de resultados, e os parâmetros a serem 
controlados também diferem de uma técnica para a outra. Neste capítulo descrevemos 
resumidamente algumas dessas técnicas usadas para a obtenção dos NCs. 
 
 
2.1 – TÉCNICAS QUÍMICAS 
 
 Para que os nanocristais apresentem uma reduzida dispersão de tamanhos, o 
procedimento de síntese deve assegurar uma alta velocidade de nucleação inicial e baixa 
velocidade de crescimento das partículas [33]. Descrevemos aqui alguns dos processos de 
preparação que conduzem à obtenção de amostras com as qualidades acima referidas.  
 
2.1.1 – PRECIPITAÇÃO DE PARTÍCULAS COLOIDAIS 
 
 A precipitação a partir de soluções coloidais foi um dos primeiros métodos 
utilizados para obter cristais de dimensões reduzidas (aproximadamente 5 nm) de 
elementos do grupo II-VI da tabela periódica. Um exemplo típico é a síntese de soluções 
coloidais contendo nanocristais de CdS, por precipitação em fase homogênea a partir de 
soluções aquosas de CdSO4 e (NH4)S [33]. A precipitação das partículas de CdS em tais 
soluções é possível devido à reduzida solubilidade do CdS em água. A formação dessas 
partículas é propiciada por dois processos elementares que irão determinar as suas 
dimensões e propriedades. Esses processos são: a) a formação dos núcleos de 
cristalização e b) a sua agregação. O método de preparação deve permitir um bom 
controle no processo de crescimento do cristal, para assegurar que este crescimento seja 
interrompido imediatamente após os pequenos germens cristalinos estarem 
completamente nucleados de forma homogênea. E assim, impedir a agregação destes 
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germens, limitando o aumento do tamanho e reduzindo a dispersão de tamanhos das 
partículas formadas. 
 Para evitar a oxidação das nanopartículas formadas, a síntese é realizada em 
atmosfera inerte. A partir de medidas ópticas de luminescência, observou-se que as 
nanopartículas de semicondutores possuem um grande número de estados com energias 
dentro da banda de energia proibida, devido à existência de defeitos de superfície e de 
ligações suspensas [33]. Estes estados de superfície têm uma enorme influência nas 
respectivas propriedades ópticas e em particular na fotoluminescência das nanopartículas 
semicondutoras, funcionando como centros de recombinação não radiativa. Estes centros 
podem ser eliminados ou minimizados pela utilização de moléculas surfactantes que 
estabelecem ligações com esses estados de superfície, sendo tal processo usualmente 
designado como passivação ou proteção terminal das nanopartículas [33]. Os agentes 
estabilizantes referidos, não só desempenham o papel de inibidores de processos laterais 
de agregação estrutural/mecânica, mas são também agentes de proteção da superfície. As 
propriedades fotoluminescentes podem ser significativamente melhoradas utilizando o 
processo de passivação [33, 34]. 
 
2.1.2 – SÍNTESE POR PRECURSORES ORGANOMETÁLICOS 
 
 Neste método, as nanopartículas são obtidas por dispersão e decomposição de 
reagentes precursores em solventes ou matrizes poliméricas. Este método resulta em 
partículas de excelente qualidade e reduzida dispersão de tamanhos (aproximadamente 
5%) [33]. 
 A técnica consiste num simples e curto processo de nucleação seguido por um 
passo de lento crescimento dos núcleos existentes. A formação dos núcleos de 
cristalização ocorre por decomposição térmica dos reagentes precursores, que são 
introduzidos no meio reacional (solvente) que se encontra à temperatura elevada. A 
temperatura da solução, com concentração controlada, é diminuída rapidamente após a 
adição dos precursores para evitar a formação de novos núcleos de cristalização. Assim, 
os micro/nanocristais já formados continuam a crescer lentamente, segundo o processo de 
crescimento tipo Ostwald ripening [33]. Para um bom controle do tamanho das 
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nanopartículas, esse crescimento deve ser controlado através da otimização das variáveis 
experimentais envolvidas no processo, tais como: tempo de reação, temperatura da 
mistura, concentração e propriedades químicas dos precursores organometálicos e dos 
agentes surfactantes utilizados. 
 As principais desvantagens deste método estão relacionadas com a toxicidade dos 
precursores organometálicos, sendo por isso, exigidas as adequadas condições 
experimentais [33]. 
 
2.1.3 – SÍNTESE COM AUXÍLIO DO MÉTODO SOL-GEL 
 
 Uma grande diversidade de materiais de complexidade e cristalinidade diferentes, 
como os silicatos, aluminatos, titanatos, etc, é largamente obtida pela tecnologia sol-gel. 
Estes materiais são bons meios hospedeiros para a síntese de diversos tipos de 
nanopartículas.  
 Existem dois meios de síntese: 
1) Síntese por precursores de óxidos de alquilo de silício ou de outros metais em 
solventes orgânicos. Podemos representar, de maneira simplificada, estes 
precursores pela fórmula M-(OR)Z, onde M é um dos possíveis metais (Si, Ti, 
Al, Zr, Sn, Ce,...), OR é o grupo óxido de alquilo e Z é o estado de oxidação 
do átomo de metal; 
2) Síntese em meio aquoso usando sais de metais (cloretos, oxicloretos, nitratos, 
hidróxidos). 
No primeiro método, a solução inicial se transforma em solução coloidal através 
de dois processos químicos distintos. Primeiro, ocorre hidrólise dos grupos de óxido de 
alquilo, produzindo intermediários com grupos substituintes hidroxila, de maior 
reatividade, como na equação abaixo, 
 
M-(OR)4 + H2O = (OR)3M-OH + ROH                            (2.1) 
 




(OR)3M-OH + (OR)3M-OH = (OR)3M-O-M(OR)3 + H2O                (2.2) 
 
 Deste processo resultam essencialmente estruturas poliméricas baseadas em 
ligações por ponte de oxigênio, M-O-M, ou de hidróxido, M-(OH)2-M. A conjugação 
destes dois processos conduz à obtenção de materiais poliméricos, cuja extensão de 
ramificação depende das condições de síntese, e onde estão presentes grupos terminais 
hidróxido e óxido de alquilo de elevada reatividade. 
 Usando o método 2 é possível preparar vidros de sílica dopados com microcristais 
de CdS por hidrólise de um alcóxido partindo de uma mistura de Si(OC2H5)4 e 
Cd(CH3COO)2.H2O, seguido do aquecimento do gel obtido a uma temperatura de 500 ºC. 
Com isto, forma-se CdO. Introduzindo-se H2S no reator onde se encontra este material, 
ocorre a reação do referido óxido com o precursor aniônico (S-2), obtendo-se 
microcristais de CdS nas cavidades porosas da matriz vítrea [33]. 
 As partículas assim preparadas apresentam propriedades óticas que evidenciam 
um desvio da banda de energia proibida para o azul, resultante do efeito de confinamento 
quântico, e um elevado grau de dispersão do tamanho das partículas [33]. 
 
2.1.4 – POLÍMEROS CONTENDO NANOPARTÍCULAS DE 
SEMICONDUTORES 
 
 Materiais semicristalinos ou predominantemente amorfos, como os polímeros ou 
materiais de matriz híbrida, também podem ser usados como meios apropriados para 
promover o crescimento de cristais e a aglomeração de nanocristais.  
 As propriedades ópticas e mecânicas dos polímeros são adequadas para a 
produção de materiais compósitos contendo nanopartículas de semicondutores, devido à 
elevada capacidade de processamento na forma de filmes. Um exemplo da utilização 
deste tipo de compostos é a síntese de nanopartículas de ZnS dispersas num microgel 




2.2 – CRESCIMENTO EPITAXIAL 
 
 Técnicas de crescimento epitaxial têm sido aprimoradas nos últimos 20 anos, 
principalmente para crescimento de materiais semicondutores do grupo III-V, que são 
muito utilizados atualmente para a fabricação de dispositivos opto-eletrônicos e 
dispositivos eletrônicos de alta freqüência. 
 Esta técnica consiste no crescimento de camadas sólidas orientadas sobre a 
superfície de um substrato cristalino. O ordenamento da camada é determinado pela 
estrutura cristalina do substrato. 
 As técnicas de epitaxia se subdividem em três métodos: a) epitaxia de fase vapor 
(Metal Organic Vapor Phase Epitaxy – MOVPE); b) epitaxia de fase líquida (Liquid 
Phase Epitaxy – LPE); c) epitaxia por feixes moleculares (Molecular Beam Epitaxy - 
MBE) [33]. Nos limitaremos a descrever somente a última, pois tem sido a mais 
largamente usada, atualmente, na obtenção de pontos quânticos por heteroepitaxia.  
 A técnica de MBE é um método para a fabricação de camadas cristalinas 
extremamente finas de semicondutores e metais, bem como estruturas artificiais formadas 
por camadas, que são obtidas por feixes moleculares ou atômicos [33]. O processo de 
crescimento é baseado na reação térmica dos feixes moleculares não ionizados dos 
elementos constituintes, com um substrato orientado e aquecido a uma temperatura típica 
de 500 – 600 ºC.  
 O caso mais comum de crescimento por MBE é a heteroepitaxia, isto é, o 
crescimento epitaxial de uma camada com composição química e/ou parâmetros 
estruturais diferentes daqueles do substrato. O crescimento heteroepitaxial tem sido muito 
utilizado na fabricação de pontos quânticos. 
As questões mais importantes da heteroepitaxia estão relacionadas ao 
descasamento do parâmetro de rede. Quando este descasamento é pequeno, ele é 
usualmente acomodado por defeitos estruturais na camada ou por deformação (strain) 
ligada a uma energia potencial da interface. Este descasamento resulta das diferenças em 
espaço atômico e simetria das redes, as quais são características de cada um dos cristais 
na ausência de interações interfaciais entre eles. 
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 Durante o crescimento heteroepitaxial, se o descasamento do arranjo atômico 
entre o substrato e a camada crescida é pequeno, as primeiras camadas atômicas 
depositadas serão tensionadas (stressed), para casar com o parâmetro de rede do 
substrato, e uma camada epitaxial dita coerente será formada. Contudo, à medida que a 
espessura das camadas depositadas vai aumentando a energia da deformação homogênea 
(energia estática) na interface, devido à tensão, também aumenta. Este aumento será 
mantido até certo valor da espessura (espessura crítica). Para camadas com espessuras 
maiores do que a espessura crítica, a energia elástica não poderá ser mais armazenada e a 
interface relaxará por meio da formação de deslocações, no caso de um descasamento 
pequeno [35]. No entanto, para um desacordo grande do parâmetro de rede (maior que ~ 
2-3%), uma vez depositada a espessura crítica, o sistema relaxa por meio da formação de 
ilhas tridimensionais randomicamente distribuídas sobre uma fina camada bidimensional 
(modo de crescimento conhecido como Stranski-Krastanow) [36]. Ambos os casos são 
energeticamente favoráveis, sendo a deformação total reduzida. 
 Além do modo de crescimento Stranski-Krastanow, citado acima, existem outros 
dois modos de crescimento, o modo Volmer-Weber (VW) e o modo Frank-van der 
Merwe (FW) [36]. No modo VW ocorre o crescimento de ilhas (3D), grupos (clusters) 
pequenos nucleiam-se diretamente sobre a superfície do substrato e logo crescem em 
ilhas na fase condensada. Isto ocorre quando os átomos, ou moléculas do material a ser 
crescido estão mais fortemente ligados uns com os outros do que com o substrato. Este 
modo é observado em muitos sistemas de metais crescidos sobre isolantes [36]. 
 Já no modo FW, ou camada por camada (2D), o crescimento exibe uma 
característica oposta. Devido aos átomos estarem mais fortemente ligados ao substrato 
que entre eles, os átomos primeiro condensam para formar uma monocamada (MC) 
completa sobre a superfície do substrato. Esta camada posteriormente fica coberta com 
uma segunda camada não tão fortemente ligada, e assim sucessivamente. Este modo de 
crescimento é observado no caso de gases adsorvidos, tais como alguns gases raros sobre 
grafite e sobre metais, no crescimento de semicondutores sobre semicondutores e em 




2.3 – IMPLANTAÇÃO IÔNICA 
 
 A formação de nanopartículas no interior de camadas de SiO2/Si, através da 
utilização da técnica de implantação iônica e posterior tratamento térmico, é uma 
alternativa bastante promissora para a produção de materiais luminescentes baseados em 
silício, devido ao alto controle sobre o processo de fabricação e à compatibilidade da 
implantação iônica com a tecnologia de microeletrônica. Vários trabalhos são 
encontrados na literatura que utilizam a implantação de elementos do grupo IV (Si, Ge e 
Sn) em SiO2 e tratamento térmico, para a formação de nanopartículas [37]. 
 A implantação iônica é uma técnica que permite introduzir qualquer elemento 
químico em uma dada matriz, levando à alteração da estequiometria original da amostra, 
o que poderá modificar suas propriedades mecânicas, elétricas, magnéticas ou ópticas 
[37]. As principais vantagens da técnica são a alta controlabilidade e reprodutibilidade de 
parâmetros como a concentração absoluta de átomos implantados e a uniformidade de 
distribuição desses através da amostra. Na implantação, as energias e doses dos íons são 
escolhidas de maneira que os átomos se concentrem no interior do material após o 
processo.  
 Nesta técnica, o surgimento de um sistema de nanopartículas ocorre tipicamente 
através da nucleação seguido do crescimento, onde as nanopartículas crescem pela 
absorção do soluto contido em solução supersaturada, que no caso é o material 
implantado na matriz amorfa. Em última etapa, os precipitados podem crescer através de 
um processo competitivo denominado Ostwald ripening, onde interações difusivas entre 
as partículas dependerão da concentração e das características do campo de soluto 
dissolvido na matriz [37]. 
 
2.4 - TÉCNICAS DE DEPOSIÇÃO 
 
 As técnicas de deposição podem ser divididas em técnicas “físicas” e “químicas”, 
de acordo com a natureza do processo envolvido no crescimento. Técnicas baseadas na 
condensação dos átomos constituintes da estrutura depositada são designadas PVD 
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(Physical Vapor Deposition) e as técnicas baseadas na reação entre os átomos da fase 
vapor e o substrato são designadas CVD (Chemical Vapor Deposition). 
 
2.4.1 – TÉCNICAS DE PVD 
 
 A deposição de filmes finos pela técnica PVD pode ser efetuada ou pelo processo 
de evaporação ou pelo processo de pulverização catódica (sputtering). 
 A deposição por evaporação é realizada pelo aquecimento, em ambiente de alto 
vácuo, do material que se quer depositar. O material aquecido se evapora e é depositado 
nos substratos e nas paredes da câmara de processo [38]. As partículas depositadas 
podem ser amorfas ou policristalinas. Os substratos ficam localizados na frente do 
material fonte dentro da câmara de reação. Esse processo apresenta como principais 
vantagens: altas taxas de deposição; reduzida produção de danos à superfície do 
substrato, devido à baixa energia das espécies incidentes; contaminação mínima do filme, 
devido ao alto vácuo; e pouco aquecimento do substrato, pois o aquecimento decorre 
apenas do calor de condensação do filme e da radiação da fonte. A principal desvantagem 
decorre de que a técnica não é adequada para deposição de ligas, porque os elementos no 
cadinho podem evaporar a taxas diferentes. 
 Existem basicamente três tipos de sistemas de evaporação que diferem pelo seu 
método de aquecimento: aquecimento resistivo, aquecimento por feixe de elétrons e 
aquecimento indutivo [38]. 
 No processo de pulverização catódica (sputtering) [39], o material é um alvo 
sólido que é removido progressivamente por bombardeamento de íons energéticos 
constituindo um plasma gasoso, eletrizado e a baixa pressão.  
 Atualmente, pulverização e fabricação por pulverização catódica, são processos 
usuais de produção na indústria e em laboratório. Existe um crescente interesse nesta 
técnica, como técnica industrial e, também como técnica de processamento de novos 
materiais, dado tratar-se de um processo em que átomos altamente energéticos são 
pulverizados em condições de não-equilíbrio térmico. Diversos livros e publicações 
tratam o processo tecnológico da pulverização, bem como a técnica de processamento de 
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filmes ou revestimentos de diversos materiais, desde metálicos a isolantes e de 
nanomateriais [40, 41, 42]. 
 Quando um alvo é bombardeado com partículas energéticas, tais como íons 
acelerados, os átomos do alvo são arrancados da sua superfície [40, 41]. A técnica de 
pulverização para produção de filmes consiste basicamente em dois processos: 
desalojamento de átomos ou agregados de átomos do material que constitui o alvo e a sua 
deposição (na fase sólida) num substrato. O desalojamento dos átomos superficiais ocorre 
desde que a energia efetivamente transferida pelos íons incidentes seja superior à energia 
de ligação normal do material. O filme do material a depositar é então obtido por 
acumulação dos átomos desalojados e depositados sobre um substrato colocado em 
frente, ou ligeiramente descentrado, relativamente ao alvo. 
 A pulverização é realizada dentro de uma câmara de alto vácuo na qual é admitido 
um gás pesado, inerte (normalmente o argônio) a baixas pressões. O alvo é ligado à fonte 
de tensão negativa, e o suporte do substrato forma o anodo. No início são ionizados 
alguns átomos de argônio, por simples aplicação de um campo elétrico, ou recorrendo ao 
aquecimento de um filamento que, por efeito termiônico, libera elétrons que se chocam 
com os átomos do gás dando origem à formação de íons Ar+. Na região onde se 
encontram estes íons é estabelecida uma diferença de potencial. Os íons Ar+ são 
acelerados e chocam-se com o alvo, resultando desta colisão a liberação de vários tipos 
de partículas: átomos (ou agregados de átomos) do material que constitui o alvo, átomos 
carregados e elétrons secundários. Os átomos neutros arrancados com elevada energia 
cinética se depositam num substrato colocado na frente do alvo. Os elétrons secundários 
são acelerados e podem dar origem a novos íons Ar+ por colisão com átomos de argônio. 
Além dos átomos neutros ejetados, átomos carregados são também ejetados como 
anteriormente referido, se íons positivos são gerados, eles não poderão escapar devido ao 
campo negativo do alvo. Somente uma pequena porcentagem de íons negativos é gerada, 
especialmente quando são pulverizados materiais compostos. Embora estes íons 
negativos não contribuam de forma significativa para a deposição sobre o substrato, 
podem influenciar nas condições de crescimento dos filmes, uma vez que eles são 
acelerados em direção ao substrato e bombardeiam o filme em crescimento. 
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 A utilização de íons e não de átomos para bombardear a superfície do alvo, deve-
se ao fato dos íons serem mais facilmente acelerados até atingirem a energia necessária. 
Durante o processo de pulverização ocorre, naturalmente, uma elevação da temperatura 
do alvo e da amostra (substrato e filme), como conseqüência da colisão destes com as 
diversas partículas.  
 Por fim salientam-se alguns pontos interessantes que tornam a técnica de 
sputtering atraente em engenharia de materiais, em especial para a fabricação de novos 
materiais em ultra alto vácuo, tais como super-redes e compósitos nanoestruturados, 
podendo alguns destes apresentar propriedades físicas e efeitos quânticos resultantes do 
tamanho. São fundamentalmente os seguintes: 1) a energia dos átomos difundidos do alvo 
situam-se na gama de E = 1 à 30 eV, o que corresponde a temperaturas na gama de T = 
104 à 105 K. A irradiação destes átomos quando atingem o substrato aumentam 
localmente a temperatura da área do filme em crescimento. Materiais sintetizáveis a altas 
temperaturas podem ser, portanto processados a baixas temperaturas; 2) Ad-átomos 
altamente energéticos durante o crescimento do filme, induzem ultra-alta pressão na 
superfície dos filmes em crescimento, fazendo com que a pressão de síntese, por exemplo 
de filmes cerâmicos sejam bem mais altas que as pressões usualmente requeridas; 3) a 
energia dos ad-átomos altamente energéticos é reduzida bruscamente a uma taxa de 
arrefecimento elevada.  
 
 
2.4.2 – TÉCNICAS DE CVD 
 
 O processo de Deposição Química por Fase Vapor (do inglês, CVD – Chemical 
Vapor Deposition) é definido como a formação de um filme sólido não-volátil sobre um 
substrato, através da reação, na superfície do substrato, de compostos químicos na fase 
gasosa que contenham os elementos constituintes do filme [43]. Descrevemos neste item 
alguns aspectos básicos e tecnológicos relacionados ao processo CVD e sua utilização na 
obtenção de nanoestruturas. 
 Um processo CVD pode ser resumido através da seguinte seqüência de etapas: a) 
gases reagentes e diluentes (inertes) são introduzidos, com fluxo controlado, em uma 
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câmara de reação; b) as espécies gasosas se movem para o substrato; c) os reagentes são 
adsorvidos no substrato; d) os átomos adsorvidos migram na superfície e reagem 
formando o filme, e e) os subprodutos gasosos da reação são dessorvidos e removidos da 
câmara de reação.  




Figura. 2.1 – Ilustração esquemática dos passos envolvidos em um processo CVD 
durante a deposição [44]. 
 
 Na prática, as reações químicas dos gases reagentes para a formação de um 
material sólido podem não acontecer somente na superfície do substrato (reação 
heterogênea), mas também na fase gasosa (reação homogênea). Reações heterogêneas são 
as desejáveis e ocorrem seletivamente somente na superfície aquecida, e produzem filmes 
de boa qualidade. Reações homogêneas, por outro lado são indesejáveis, elas formam 
clusters do material depositante na fase gasosa, isto pode resultar em filmes com defeitos, 
aderência ruim e baixa densidade. Além do que, tais reações consomem reagentes e 
podem causar decréscimo na taxa de deposição. Assim, uma característica importante de 
uma reação química para aplicações CVD é quanto às reações heterogêneas são 
favorecidas sobre as reações na fase gasosa. 
 Podemos, então, dividir o processo CVD em dois grupos: 1) processos de fase 
gasosa, e 2) processos de superfície. O que ocorrer mais lentamente determinará a taxa de 
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deposição. O processo de fase gasosa de maior interesse é a taxa com a qual os gases 
atingem o substrato. Este fenômeno é modelado pela taxa com a qual os gases atravessam 
a camada limite, que separa a região bulk do fluxo de gás e superfície do substrato. Tal 
processo de transporte ocorre pela difusão em fase gasosa, que é proporcional à 
difusidade do gás, D, e ao gradiente de concentração através da camada limite, dC/dx. A 
taxa de transporte de massa é fracamente influenciada pela temperatura (D α T1.5-2.0). 
 Muitos processos de superfície estão envolvidos, mas de maneira geral, a reação 
de superfície pode ser modelada como um fenômeno ativado termicamente que ocorre a 




KTEaeRTR −=      (2.3) 
 
onde R0 é o fator freqüência, Ea é a energia de ativação em eV, e T é a temperatura em 
Kelvin. De acordo com a Eq. 2.3, a taxa de reação de superfície aumenta com a elevação 
da temperatura. Em uma reação de superfície, a temperatura pode elevar-se o suficiente 
até que a taxa de reação supere a taxa que as espécies reagentes chegam à superfície. 
Neste caso, a reação não pode ocorrer mais rapidamente que a velocidade de chegada dos 
gases reagentes no substrato. Esta situação é conhecida como processo de deposição 
limitado por transporte de massa. 
 Por outro lado, a baixas temperaturas, a taxa de reação de superfície é reduzida, e 
eventualmente a taxa de chegada dos reagentes excede a taxa de consumo desses 
reagentes pelos processos de reação de superfície. Em tal situação a taxa de deposição é 
limitada por taxa de reação. Assim, a altas temperaturas, a deposição é usualmente 
limitada por transporte de massa, enquanto que a baixas temperaturas é limitada por taxa 
de reação na superfície (Figura 2.2). A temperatura na qual a condição de deposição 
muda de um desses regimes de crescimento para o outro depende da energia de ativação, 
e das condições de fluxo de gás no reator. 
 
 25
Figura 2.2 – Taxa de reação em função da temperatura [38].  
 
 
 Para que ocorra a formação do filme é necessária a condensação das espécies 
gasosas sobre a superfície do substrato. Forças atrativas de dipolo ou quadrupolo podem 
resultar em átomos ou moléculas aderidos à superfície. Esses átomos adsorvidos (ad-
átomos) podem continuar a se mover na superfície como resultado da energia cinética 
associada com a velocidade lateral inicial deles, ou pela ativação térmica da superfície. 
Durante essa migração sobre a superfície, os ad-átomos podem interagir com outros ad-
átomos para formar aglomerados, chamados de núcleos, e o mecanismo de formação 
desses núcleos é conhecido como nucleação. A partir daí os núcleos começam a crescer, e 
se tornarão estáveis a partir de um tamanho crítico, acima do qual a energia livre total do 
sistema diminui. Se este tamanho não for atingido, os núcleos podem se desfazer e 
evaporar. A tendência de formação dos núcleos resulta da diminuição da energia livre 
total do sistema quando os núcleos crescem acima do tamanho crítico. A nucleação é o 
início da condensação.  
 Após a formação dos núcleos de tamanho crítico, inicia-se o estágio de 
crescimento do filme. Os núcleos começam a se avolumar tridimensionalmente formando 
ilhas. No entanto, o crescimento lateral é mais rápido que o vertical devido à difusão dos 
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ad-átomos na superfície. Nesse estágio, as ilhas podem ter formas cristalográficas bem 
definidas. O estágio de ilhas é seguido pela coalescência, onde ilhas e núcleos se juntam 
formando grãos maiores. Nesta etapa, a superfície coberta diminui, podendo ocorrer a 
formação de novos núcleos nas áreas expostas (nucleação secundária). As ilhas 
continuam a crescer, levando à formação de canais ou buracos de substrato exposto. 
Então, os canais são preenchidos pela nucleação secundária, resultando num filme 
contínuo.  
 Os reatores CVD podem ser classificados de várias maneiras dependendo da 
geometria e do método de operação, que por sua vez dependem de vários outros fatores. 
A primeira distinção entre tipos de reatores é se eles são de paredes quentes ou paredes 
frias, o que está relacionado ao sistema usado para aquecer os substratos. Outro critério 
para diferenciar os tipos de reatores é o regime de pressão no qual operam (pressão 
atmosférica ou pressão reduzida). Finalmente, o grupo que trabalha em baixas pressões é 
divido em: a) reatores de baixa pressão, nos quais a energia para aquecimento é 
inteiramente térmica (são os chamados LPCVD – Low Pressure Chemical Vapor 
Deposition); e b) aqueles nos quais a energia é suprida por um plasma (conhecidos como 
PECVD – Plasma Enhanced Chemical Vapor Deposition) [43]. 
 Nos reatores de paredes quentes, o tubo de reação é envolvido por bobinas que por 
aquecimento resistivo, fornecem energia aos substratos e à câmara, aquecendo ambos. 
Neste tipo de sistema, ocorre deposição de material tanto nos substratos como nas 
paredes da câmara de reação. Isto requer que o sistema seja limpo com mais freqüência. 
 Nos reatores de paredes frias, as fontes de aquecimento podem ser lâmpadas de 
infra-vermelho localizadas dentro da câmara de reação, ou indução de RF. Estes sistemas 
de aquecimento fornecem energia principalmente para os substratos e o susceptor. Assim, 
a deposição de material nas paredes da câmara de reação não é tão crítica, pois o 
aquecimento das paredes ocorre por condução e é menos significativo. A geometria do 
reator é um fator importante no processo e deve ser adequada ao regime de pressão e a 






2.4.2.1 – REATOR VERTICAL PMC 200 
 
 
 A figura 2.3 mostra um esquema simplificado do sistema de reator LPCVD 
vertical, utilizado em nossos experimentos.  
 
 
Figura 2.3 - Esquema geral do Reator PMC 200. A redoma colocada acima à direita 
representa a Cabine de Reação e as setas indicam o sentido do fluxo dos gases [45]. 
 
O equipamento utilizado para o desenvolvimento deste trabalho foi um reator CVD 
vertical PMC 200 da Phoenix Materials Corporation. Ele é composto por três módulos 
principais: câmara de reação, console de controle, onde estão os sistemas de ajuste de 
temperatura, pressão e fluxo de gases e o sistema de aquecimento, que fornece a energia 
necessária para o aquecimento do processo CVD. Completam a montagem experimental 
os sistemas auxiliares como cabines de armazenamento de gases, um lavador de gases 
(scrubber) para neutralização e evacuação de gases residuais do processo para a 
atmosfera e sistema de vácuo.  
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 A câmara de reação é constituída por uma redoma de quartzo (bell jar) com 
dimensões de 21 cm de diâmetro, 41 cm de altura e 6 mm de espessura. A figura 2.4 











Redoma de Quartzo 
(parede de 8 mm) 
 
Figura 2.4 - Esquemático da câmara de reação[45]. 
 
 A energia para o aquecimento é fornecida através do circuito do motor gerador, 
onde uma corrente elétrica de 10 kHz passa pela bobina de indução e gera o aquecimento 
do susceptor de grafite por meio de indução de correntes internas a ele (acoplamento de 
RF). A flange metálica e a bobina de indução possuem um sistema de resfriamento a 
água, cuja temperatura e vazão fazem parte do sistema de segurança do reator vertical, e 
se encontra interligado aos capacitores. O susceptor está acoplado a um mecanismo de 
rotação, para auxiliar na distribuição uniforme dos gases e temperatura por todo o 
susceptor. Os fluxos dos gases utilizados no processo são controlados através de 
controladores de fluxo de massa (MFC). A pressão é medida por um sensor de membrana 
capacitiva (Baratron). A temperatura usada no processo é medida sobre a lâmina de 




CAPÍTULO 3 – PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL 
 
 A obtenção de nanocristais (NCs) de germânio (Ge) sobre óxido de silício foi 
efetuada por processo de deposição LPCVD seguindo a seqüência de dois passos [46]. 
Primeiro, os núcleos de Si são formados na superfície do SiO2 a partir da decomposição 
térmica de SiH4 (silana). Este primeiro passo determina a densidade e a distribuição 
espacial dos NCs. Depois, o fluxo de silana é interrompido, faz-se circular H2 na câmara 
para realizar a purga dos gases residuais sem que os núcleos de Si sejam oxidados. Após 
este processo, GeH4 (germana) é introduzida para crescer seletivamente sobre os núcleos 
de Si. Este segundo passo determina o tamanho dos NCs. A silana e a germana foram, em 
todas as deposições, diluídas em 4800 sccm de H2. Esta diluição resulta em um aumento 
de aproximadamente 6 vezes no tempo de deposição quando comparado com a deposição 
por precursores não diluídos, o que permite um maior controle do processo de formação 
dos NCs [47]. 
Neste processo de obtenção de NCs variamos as temperaturas de nucleação e 
deposição, além dos fluxos de gases precursores, pressão total e o tempo dos processos, 
com o intuito de determinar a combinação de parâmetros que resultasse em NCs de Ge 
com densidade, tamanhos e distribuição de tamanhos controlados.  
O equipamento usado para a realização destes estudos foi um reator CVD vertical 
PMC 200 da Phoenix Materials Corporation, existente no Centro de Componentes 
Semicondutores (CCS). Este reator está descrito detalhadamente no capítulo 2. 
 As etapas de processo envolvidas na obtenção dos NCs de Ge, basicamente, são:  
1) limpeza do substrato de silício; 
2) formação de SiO2 de ~3 nm de espessura por crescimento térmico em forno de 
oxidação seca;  
3) tratamento da superfície do óxido com HF diluído em água a 0,1 %; e  
4) deposição em LPCVD pelo processo de dois passos:  
a) nucleação de Si a partir de silana e 




3.1 – LIMPEZA DE LÂMINAS 
 
 Antes de iniciar qualquer tipo de deposição nas lâminas de silício, a limpeza é 
fundamental em qualquer processo de micro/nanofabricação. Para termos uma limpeza 
eficaz e com a menor quantidade de impurezas possível, utilizamos a limpeza como 
mostrado a seguir. 
 
• H2SO4 + H2O2 (solução “piranha”) numa proporção 4:1.  
- Utilizada para remover principalmente impurezas orgânicas (gordura) presentes na 
superfície das laminas de silício; 
• HF + H2O numa proporção de 1:10.  
- Utilizada para remover o óxido nativo da lamina; 
• NH4OH + H2O2 + H2O numa proporção de 1:1:5. 
- Utilizada para remover compostos orgânicos e retirar íons alcalinos e hidróxidos de 
Fe+3, Al+3, Mg+3. 
• HCl + H2O2 + H2O numa proporção de 1:1:5.  
- Utilizada para remover metais do grupo IB e IIIB (Cu, Ag, Zn, Cd); 
• HF + H2O numa proporção de 1:10.  
- Utilizada para remover o óxido nativo/químico da lamina; 
 
Os reagentes empregados neste processo de limpeza devem ser de alto grau de 
pureza (grau CMOS) e as soluções colocadas em béqueres limpos e aquecidos a 80 °C em 
uma placa quente (barquetas e pinças que serão utilizadas também devem estar limpas). 
As lâminas devem ser processadas por 10 minutos em cada solução exceto na segunda 
etapa (HF + H2O / 1:10 / 30 segundos) e antes de passar de uma solução para outra, a 
lâmina deve ser lavada em água D.I. (deionizada) corrente por 3 minutos e depois deixar 
as lâminas por mais 3 minutos dentro do béquer com água. Ao finalizar a limpeza as 
lâminas devem ser secas com nitrogênio e guardadas em recipiente limpo e apropriado 





3.2 – OBTENÇÃO DE ÓXIDO SECO ATRAVÉS DE FORNO CONVENCIONAL  
 
 Basicamente, o óxido seco de silício é crescido através do processo químico de 
reação do silício do substrato com a espécie oxidante (O2) [48]. 
O óxido usado para aplicações em dispositivos como memórias, por exemplo, 
deve ser de boa qualidade. Este óxido deve ser mais denso, ter baixa densidade de cargas 
móveis e ser um bom isolante, para reduzir as possibilidades de ruptura do dielétrico e 
fuga de cargas pelo óxido. Por isso utilizamos a oxidação seca, que resulta em filmes de 
óxido com tais características. 
No Centro de Componentes Semicondutores (CCS) os óxidos são, geralmente, 
crescidos a 1000 ºC. Porém, a taxa de oxidação nessa temperatura é muito elevada para o 
nosso objetivo. Por isso, as lâminas de Si foram oxidadas a 700 ºC em ambiente de O2 
puro por 10 minutos para formação de SiO2 com aproximadamente 3 nm de espessura. 
Todos os grupos de amostras usados em nossos experimentos foram acrescidos de um 
quarto de lâmina para acompanhamento do processo e caracterização dos filmes de óxido 
obtidos, que foram analisados por elipsometria e FTIR. 
 
 
3.3 – TRATAMENTO DE SUPERFÍCIE 
 
Antes da etapa de deposição em LPCVD as lâminas foram submetidas a um 
tratamento de superfície em solução de HF + H2O numa proporção de 1:1000 por 2 
minutos. Este tratamento de superfície é feito com o objetivo de aumentar a quantidade 
de núcleos de Si e melhorar a distribuição de tamanhos dos mesmos [47, 49]. A ligação 
Si-OH têm energia de ativação (~ 1,7 eV) menor que a energia de ativação da ligação Si-








3.4 – OBTENÇÃO DE NANOCRISTAIS DE Ge POR LPCVD 
 
 A figura 3.2 ilustra esquematicamente o processo de dois passos usado na 
obtenção das nossas amostras e descrito brevemente na introdução deste capítulo, onde os 
núcleos de Si são utilizados como sítios para o crescimento dos NCs de Ge.  
 
 Passo 1: nucleação (SiH4) Passo 2: deposição (GeH4) 
 
 
Substrato de Si Núcleo de Si 
Figura 3.1 – Esquemático ilustrando os passos realizados na etapa de deposição em LPCVD para obtenção 
dos NCs. No passo 1 são formados os núcleos de Si e no passo 2 Ge é crescido sobre os núcleos de Si. 
 
 




3.4.1 – PASSO 1: NUCLEAÇÃO DE SILÍCIO 
 
 A reação geral para nucleação de silício a partir de SiH4 é bastante simples. Já 
com a estequiometria correta é dada por [48]: 
 
SiH4 + gás de arraste  Si (s) + 2H2 + gás de arraste            (3.1) 
 
 A temperatura é a responsável pela reação direta. A reação reversa é desprezada 
na prática [51], pois nem o gás de arraste nem o hidrogênio gerado possuem energia 
suficiente para retirar os átomos de silício incorporados ao substrato. A temperatura 
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também é responsável pela liberação do hidrogênio resultante da reação e/ou adsorvido 
na superfície, devolvendo-o à fase gasosa. 
 Na prática, mais de 100 reações elementares ocorrem para a formação de núcleos 
e filmes por LPCVD e estas podem ser reduzidas a menos de vinte para interesses da 
cinética química do processo de deposição [45]. No entanto, para compreender a 
nucleação de Si por CVD esta quantidade de reações pode ser reduzida a um número 
ainda menor, apresentadas a seguir: 
 
SiH4 (g) = SiH4 (adsorvida)    (3.2)  
SiH4 (adsorvida) = Si (s) + 2H2 (g)                               (3.3) 
 
SiH4 (g) = SiH2 (g) + H2 (g)    (3.4) 
SiH2 (g) = SiH2 (adsorvido)                                     (3.5) 
SiH2 (adsorvido) = Si (s) + H2 (g)       (3.6) 
 
 
 As reações (3.2) a (3.6) representam os principais processos envolvidos na 
nucleação a partir de silana pura ou diluída em gases inertes como N2, Ar e He [11, 12]. 
Entretanto, quando SiH4 é altamente diluída em H2, o equilíbrio representado pelas 
reações (3.4) a (3.6) é deslocado para a formação de silana e então, a contribuição do 
silileno (SiH2) para a deposição de silício se torna desprezível [52]. Neste caso, o 
mecanismo de dissociação de silana é dado pelas reações (3.2) e (3.3). Quando o 
mecanismo com silileno intermediário contribui de forma significativa para a deposição 
de silício, a taxa de nucleação é bem maior, pois o silileno é altamente reativo quando 
comparado com a silana pura. Isto pode explicar porque a taxa de nucleação de Si é 
consideravelmente reduzida quando SiH4 é altamente diluída em H2 [47]. 
Todos os processos foram feitos sobre lâminas de silício, com 4” de diâmetro, do 
tipo p, com orientação <100>. Esta orientação foi escolhida por apresentar menor 
densidade de defeitos no óxido de Si crescido sobre a lâmina em comparação com as 
demais orientações. Os defeitos originam centros de aprisionamento de cargas no 
isolante. Estas lâminas foram clivadas em quatro quartos . Antes da etapa de oxidação das 
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mesmas foram executadas as etapas de limpeza descritas anteriormente. É importante 
lembrar que antes de iniciar o processo de deposição é realizado o tratamento da 
superfície do óxido com solução de HF + H2O e logo depois, as amostras são 
introduzidas na câmara para a deposição. 
Antes de cada uma das deposições, a câmara de reação e as linhas de gás foram 
limpas por uma evacuação completa do sistema durante 10 minutos. Posteriormente 
realizamos ainda 3 ciclos de purga de nitrogênio por 5 minutos intercalados por períodos 
de 3 minutos em vácuo. Após efetuada esta etapa de processo, o porta amostras é 
aquecido e SiH4 é introduzida na câmara juntamente com H2 (gás de arraste).  
 
 
3.4.2 – PASSO 2: DEPOSIÇÃO DE GERMÂNIO 
 
Após o passo de nucleação de Si, o fluxo de silana é interrompido e efetuado a 
purga dos gases residuais da câmara através da circulação de H2 sem que os núcleos de Si 
sejam oxidados. Após feita esta etapa, germana diluída em H2 é introduzida para realizar 
o crescimento dos NCs de Ge, seletivamente sobre os núcleos de Si. 
As reações envolvidas na decomposição da GeH4 são basicamente as mesmas que 
foram descritas para a SiH4 na seção anterior, com a diferença que no caso da germana, 
os sítios de decomposição são os núcleos de silício. 
 
 
3.5 – CARACTERIZAÇÕES DAS AMOSTRAS 
 
 Os filmes de óxido de Si utilizados nas amostras fabricadas foram caracterizados 
por elipsometria (ANEXO A) para determinar a espessura da camada crescida e 
espectrometria de absorção de infravermelho (FTIR) (ANEXO B), para analisar a 
qualidade do óxido obtido. 
 Com relação aos NCs de Ge, as amostras obtidas foram caracterizadas, 
principalmente por microscopia de força atômica (AFM) em um microscópio DI 
Nanoscope IIIa, no modo intermitente (ANEXO C), a fim de avaliar a formação das 
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nanoestruturas. A determinação das dimensões (tamanho e altura) dos NCS, sua 
distribuição e a densidade por unidade de área, foi feita usando o próprio programa do 
AFM de análise estatística de partículas. Algumas amostras foram também caracterizadas 
por microscopia eletrônica de transmissão de alta resolução (HRTEM) em um 
microscópio JEM-3010 ARP (ANEXO D), com o intuito de certificar a formação de 



























CAPÍTULO 4 – RESULTADOS EXPERIMENTAIS 
 
 
4.1 – CARACTERIZAÇÃO DO FILME DE ÓXIDO DE Si. 
 
 Os filmes de óxido usados em nossas amostras foram caracterizados por 




4.1.1 – ELIPSOMETRIA 
 
As medidas elipsométricas foram realizadas para a determinação da espessura dos 
filmes formados. Utilizou-se um equipamento Rudolph, modelo Auto-EL NIR 2 [53], que 
utiliza uma fonte de laser He-Ne de comprimento de onda λ = 632,8 nm e de ângulo de 
incidência = 700. O elipsômetro permite determinar automaticamente os ângulos Ψ e Δ 
(Anexo A), e calcula a espessura e o índice de refração (η) dos filmes formados. Para 
verificar a calibração do equipamento, mede-se uma lâmina padrão com estrutura 
SiO2/Si, em que o óxido de silício tem espessura de 100 nm e η = 1,462. Para a 
inicialização [53] do processo, é necessário o alinhamento do sistema óptico 
polarizador/analisador com a amostra e a introdução de parâmetros de entrada, como 
espessura da ordem de 5 nm (valor esperado) e índice de refração do SiO2 de 1,462 fixo. 
Este valor também pode não ser real para óxidos de Si ultra-finos, com espessuras 
menores que 10 nm, pois são filmes não estequiométricos SiOx (para x<2), ricos em Si. 
Os índices de refração para estes casos são maiores que o 1,462 fixado durante as 
medidas elipsométricas. Assim, podem ocorrer erros nestas medidas. Devido às 
dificuldades (já apresentadas) para se medir filmes com espessuras menores que 20 nm, 
os valores obtidos encontram-se dentro de um erro de ±100% [53]. Assim, da Tabela 4.1, 
observa-se que os filmes de óxido de Si apresentam espessuras de ~3.0 nm, indicando a 
formação de um filme ultra-fino. 
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A Tabela 4.1 mostra o valor de espessura de um dos filmes crescidos por processo 
de oxidação térmica em forno convencional com o índice de refração fixo de 1,462 com 
seu respectivo desvio. Todas as medidas elipsométricas dos filmes de óxido das lâminas 
de acompanhamento apresentaram valores médios de espessura entre 2,7 nm e 3,0 nm.  
 
Tabela 4.1-Valores dos ângulos Δ e Ψ de espessura (tox) dos filmes de SiO2
determinados por elipsometria 
∆ Ψ ESPESSURA tox [nm] 
Desvio Padrão 
( %) 
171,01 10,58 3,0 + 0,29 
 
 
4.1.2 - MEDIDAS DE ESPECTROMETRIA DE ABSORÇÃO DO INFRA-
VERMELHO 
 
A espectrometria de absorção de infra-vermelho é uma técnica que permite 
analisar as ligações químicas existentes em uma amostra. As ligações dos átomos que 
formam as moléculas possuem freqüências específicas de vibração, que variam de acordo 
com a estrutura, a composição e o modo de vibração [54, 55, 56]. 
As análises de absorção do infra-vermelho nos filmes de SiO2 foram executadas 
em um espectrômetro do tipo FTIR (Fourier Transform Infra-Red), modelo Digilab-BIO-
RAD FTS-4000 [57]. Esse equipamento permite que as medidas sejam executadas em 
uma câmara com ambiente inerte (nitrogênio), minimizando-se a detecção de ligações das 
moléculas de H2O e de CO2 presentes no meio ambiente (ar), que podem indicar a falsa 
presença de hidrogênio e de carbono nos filmes. O procedimento utilizado para as 
medidas de absorção foi: executa-se uma medida sem nenhuma amostra na câmara. Essa 
análise sem amostra na câmara determina a medida de referência (background). Após, 
executa-se as medidas das lâminas com os filmes. O equipamento subtrai 
automaticamente da medida realizada a medida de referência. Como os filmes são ultra-
finos, de mesma dimensão de óxidos nativos (~ 3 nm), não utilizamos um substrato de Si 
como referência, para que não houvesse imprecisão na determinação das ligações 
existentes na amostra. Assim, é esperado que a análise apresente o pico de absorção 
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(posição-número de onda) entre 600 e 660 cm-1 relacionada com as ligações Si-Si [58]. 
Além disso, a intensidade do pico de cada ligação identificada na análise está relacionada 
com as espessuras dos filmes. Quanto maior a espessura maior a intensidade. Como 
estamos próximo do limite mínimo de detecção do equipamento (obtêm-se espectros para 
filmes com espessura > 3 nm), os espectros medidos apresentarão picos característicos 
das ligações Si-O (em torno de 1100 cm-1 - modo de vibração stretching) e Si-Si [59, 60] 
com intensidades (absorbância) bem baixas. Para filmes de SiO2 estequiométricos, o 
valor da posição do pico (número de onda) relacionado a este modo de vibração é de 
1080 cm-1. A figura 4.1 mostra um espectro FTIR com os picos de Si-O (1110 cm-1) e Si-
Si (612 cm-1), indicando a formação de filmes de óxido de Si. 
 
 
Figura 4.1 – Espectro FTIR de uma amostra coberta com o SiO2 
 usado em nossos experimentos. 
 
 
4.2 – DEPOSIÇÃO DE Ge SOBRE SiO2
 
 Neste experimento buscamos avaliar o efeito da deposição de GeH4 sobre a 
superfície do SiO2 sem nucleação de Si. Para isto, fizemos uma deposição a 550 ºC, que 
foi a temperatura predominantemente usada nas deposições de Ge. A superfície do óxido 
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foi submetida ao tratamento com HF + H2O. Os parâmetros usados na deposição estão 
mostrados na tabela 4.2. A imagem AFM desta amostra é apresentada na figura 4.2. 
Observamos uma rugosidade RMS de 0,32 nm, mas sem evidência de dots. Isto vem a 
confirmar a necessidade de se usar a nucleação de Si para que o Ge possa crescer 
seletivamente sobre os núcleos de Si. 
 
Tabela 4.2 – Parâmetros de deposição de GeH4 usados neste experimento.  
 Temp. (ºC) Pressão (Torr) Fluxo (sccm) Tempo (seg.)





Figura 4.2 – Imagem AFM da amostra de Ge depositado sobre óxido de Si.  
Alguma rugosidade é observada, mas sem evidência de dots. 
 
 
4.3 – AVALIAÇÃO DO PROCESSO DE FORMAÇÃO DE NÚCLEOS DE Si COM 
E SEM TRATAMENTO DA SUPERFÍCIE DE SiO2 
 
 Analisamos o primeiro passo do processo de formação dos NCs de Ge por 
LPCVD, a nucleação a partir de SiH4. Foram realizados 4 experimentos a fim de 
avaliarmos o passo de nucleação. Com base na literatura [46, 50] e em experimentos 
prévios realizados no nosso reator para obtenção de Si-poli, escolhemos três conjuntos 
distintos de parâmetros para a nucleação. Estes dados estão resumidos na tabela 4.3.  
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A amostra D apresenta os mesmos parâmetros da amostra C, só que sem o 
tratamento de superfície. Isto foi feito para que pudéssemos avaliar o efeito deste 
tratamento na nucleação do Si.  
Estas amostras de nucleação foram caracterizadas por AFM. Na tabela 4.4 
apresentamos os valores de rugosidade dessas amostras. 
 
Tabela 4.3 – Conjuntos de parâmetros usados no passo de nucleação. 









A 550  5  40  10  Sim 
B 600 5 40 10  Sim 
C 600 5 20  20 Sim 
D 600  5 20  20  Não 
 
 
Tabela 4.4 – Rugosidade RMS e distância z das amostras de nucleação. 
Amostra RMS (nm) Distância z (nm) 
A 0,43 1,10 
B 0,22 0,91 
C 0,19 0,72 
D 0,54 1,39 
 
 
 As amostras B e C apresentaram superfícies lisas e a análise por AFM não 
detectou a presença de núcleos.  
A figura 4.3 mostra imagens AFM das amostras A e D. Na amostra A podemos 
ver a presença de 2,2x109 núcleos/cm2 com tamanho e altura médias de 8 nm e 4 nm, 
respectivamente. E, na amostra D observamos uma superfície com alguma rugosidade, 
mas sem a presença de núcleos.  
Destes resultados podemos concluir que a formação de núcleos grandes e com 
baixa densidade na amostra A ocorreu devido a menor taxa de nucleação, que se deve à 
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menor temperatura utilizada (550 ºC) em comparação com as outras 3 amostras. As 
amostras B e C apresentaram superfícies lisas na análise por AFM, mas devido à maior 
taxa de nucleação causada pela maior temperatura usada nesses processos (600 ºC), 
acreditamos que eles existam, porém com tamanhos correspondentes a aglomerados de 
poucos átomos, que não são detectáveis pelo microscópio de força atômica [46].  
Comparando a rugosidade das amostras C e D, cuja única diferença no processamento foi 
o tratamento de superfície com a solução de HF, podemos observar a importância deste 
tratamento para a formação de núcleos de Si, pois na amostra D, sem tratamento de 
superfície, observamos uma superfície rugosa sem formação de núcleos.  
 
(a) (b) 
Figura 4.3 – Imagens AFM das amostras a) A com 2,2x109 núcleos/cm2, dméd.= 8 nm, hméd.= 4 nm e b) D 
com alguma rugosidade mas sem evidência de núcleos. 
 
  
4.4 – OBTENÇÃO DE NCs DE Ge POR CRESCIMENTO SELETIVO 
 
No intuito de podermos avaliar a formação de NCs de Ge por crescimento 
seletivo, além de esclarecer a dúvida com respeito à presença ou não de núcleos de Si nas 
amostras do experimento anterior (tabela 4.4), nesta etapa analisamos as amostras obtidas 
pela deposição de GeH4 após o passo de nucleação. Os parâmetros foram escolhidos com 
base na literatura e alterados convenientemente de acordo com os resultados obtidos em 
cada amostra.  
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4.4.1 – PROPRIEDADES MORFOLÓGICAS E ESTRUTURAIS DOS NCs DE Ge 
 
 Nesta etapa do trabalho, fizemos uma avaliação qualitativa da natureza das 
nanoestruturas obtidas. Nosso objetivo é basicamente saber se são simplesmente 
nanoclusters ou nanocristais. 
Fizemos uma amostra combinando a nucleação “A” com os parâmetros de 
deposição de germana mostrados na tabela 4.5.  
 
 
Tabela 4.5 – Parâmetros de nucleação e deposição usados neste estudo. 
 Temp. (ºC) Pressão (Torr) Fluxo (sccm) Tempo (seg.)
Nucleação A 550 5 40 10 
Deposição GeH4 550 5 5 60 
 
 Nesta amostra foram realizados estudos morfológicos por AFM e estruturais por 
HRTEM a fim de verificarmos se o crescimento do Ge é realmente seletivo e cristalino. 




Figura 4.4 – Análise dos resultados de AFM. a) Imagem 2D de 3μm x 3μm e histograma de diâmetros. b) 







Figura 4.5 – Imagens a) TEM e b) HRTEM mostrando a forma e a estrutura cristalina dos NCs. 
 
 
Na figura 4.4 observamos a formação de nanoestruturas com baixa densidade 
(6,2x108 cm-2), diâmetro médio de 82 nm e altura média de 55 nm. Nas imagens da figura 
4.5 temos a evidência da estrutura cristalina das nanoestruturas e podemos ver que elas 
têm uma forma hemisférica.  
Se compararmos estes resultados com a amostra de Ge sobre óxido (seção 4.2), 
onde a deposição também é realizada a 550 ºC, parece ficar evidente a hipótese do 
crescimento seletivo do Ge sobre os núcleos de Si, e que este crescimento é cristalino. 
 
 
4.4.2 – INFLUÊNCIA DOS PARÂMETROS DE NUCLEAÇÃO DE Si NA 
FORMAÇÃO DE NCs DE Ge 
 
Nesta parte do trabalho, nós estudamos a fase de nucleação que precede o 
crescimento dos NCs de Ge sobre uma matriz de SiO2. Demos ênfase à influência dos 
parâmetros de nucleação sobre a distribuição espacial, densidade e tamanhos dos NCs de 
Ge. 
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Nossa análise consistiu em fixar as condições do processo de deposição da GeH4 
em 550o C / 2 Torr / 5 sccm GeH4 / 30 segundos, e variar os parâmetros de processo da 
nucleação de Si (SiH4). Os parâmetros de nucleação usados nesse estudo foram: 
temperaturas de 550 e 600o C, pressões de 2 e 5 Torr e fluxos de 10, 20 e 40 sccm, 
mantendo constante o tempo de nucleação em 20 segundos. 
 
• Influência da temperatura 
 
Nesta parte do trabalho, mantivemos constantes os seguintes parâmetros de 
nucleação de Si: pressão total em 5 Torr e fluxo de SiH4 em 40 sccm, e variamos a 
temperatura. Nas figuras 4.6 (a) e (b) mostramos as imagens dos NCs de Ge depositados 
em temperaturas de 550 e 600o C, respectivamente. Segundo estes resultados nós 
observamos que na amostra preparada com a temperatura de 600o C, a densidade de NCs 
de Ge (1x109 cm-2) aumenta ~7 vezes, e seu tamanho médio (46 nm) decresce 
aproximadamente 3 vezes em comparação com a amostra depositada a 550o C. Este 
incremento na densidade pode ser atribuído a um aumento na taxa de nucleação como 
conseqüência de um aumento na energia de superfície. Uma possível explicação para a 




Figura 4.6 - Imagens AFM de NCs de Ge depositadas sobre superfícies tratadas de SiO2 com temperaturas de (a) 
550o C e (b) 600o C. A densidade superficial de NCs de Ge aumenta com a temperatura: (a) 1,4x108 cm-2 e (b) 
1x109 cm-2; e o tamanho médio diminui: (a) 124 nm (b) 46 nm.  
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• Influência da pressão 
  
Seguindo a seqüência anterior, nesta parte do trabalho, mantivemos constantes os 
seguintes parâmetros de nucleação de Si: temperatura em 600o C e fluxo de SiH4 em 20 
sccm, e variamos a pressão total. Nas figuras 4.7 (a) e (b) mostramos as imagens dos NCs 
de Ge depositados com pressões de 2 e 5 Torr, respectivamente. Nestes resultados nós 
observamos que aumentando a pressão de 2 para 5 Torr a densidade de NCs de Ge 
aumenta 29 vezes e o tamanho médio decresce ~7 vezes. Isto se deve, possivelmente, ao 
fato de que a concentração de silana (SiH4) sobre o SiO2 aumenta com a elevação da 
pressão total. Este fenômeno, provavelmente, é o responsável pelo aumento no número de 
núcleos de Si. 
 
(a) (b) 
Figura 4.7 - Imagens AFM de NCs de Ge depositados sobre superfícies tratadas de SiO2 com pressões de 
(a) 2 Torr e (b) 5 Torr. A densidade superficial de NCs de Ge aumenta com a pressão: (a) 1,3x109 cm-2 e (b) 
3,8x1010 cm-2; e o tamanho médio diminui: (a) 125 nm (b) 19 nm.  
 
 
• Influência do fluxo  
 
Nesta etapa do trabalho, mantivemos constantes os seguintes parâmetros de 
nucleação de Si: temperatura em 6000 C, pressão em 2 Torr, e variamos o fluxo de SiH4 
em 10, 20 e 40 sccm. Os parâmetros de processo utilizados nesse experimento estão 
resumidos na tabela 4.6. 
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Tabela 4.6 – Parâmetros de processo usados no estudo da variação de  
fluxo de SiH4. 





600  2  10, 20 e 40  20  
Deposição 
GeH4
550 2 5 30 
 
 A figura 4.8 mostra os resultados de AFM da amostra preparada com fluxo de 40 
sccm de silana, onde observamos uma densidade de 2,8x109 cm-2, diâmetro médio de 113 
nm e altura média de 31 nm com uma larga distribuição de tamanhos. 
  
(a) (b) 
Figura 4.8 - Análise dos resultados de AFM da amostra preparada com 40 sccm de SiH4. a) Imagem 2D de 1 
μm x 1 μm e histograma de diâmetros. b) Imagem 3D de 1 μm x 1 μm e histograma de alturas. 
 
 Na figura 4.9 apresentamos os resultados da amostra preparada com 20 sccm de 
SiH4. Comparando essa amostra com a anterior (figura 4.8), observamos uma redução da 
densidade para 1,3x109 cm-2 e um aumento nos tamanhos médios para 125 nm de 
diâmetro e 35 nm de altura. Isto deve ter sido ocasionado pela redução do fluxo de silana, 
pois a redução da pressão parcial tende a reduzir a taxa de nucleação. E, em conseqüência 
da menor quantidade de núcleos para o crescimento de Ge, os tamanhos dos NCs de Ge 





Figura 4.9 - Análise dos resultados de AFM da amostra preparada com 20 sccm de SiH4. a) Imagem 2D de 
3 μm x 3 μm e histograma de diâmetros. b) Imagem 3D de 3 μm x 3 μm e histograma de alturas. 
 
 
 A figura 4.10 mostra os resultados da amostra obtida com 10 sccm de SiH4. Em 
comparação com as amostras anteriores de 20 e 40 sccm, podemos observar um aumento 
abrupto da densidade para 1,3x1010 cm-2 com uma distribuição bimodal de tamanhos, 
sendo que o diâmetro médio e a altura média são de 29 nm e 7,4 nm, respectivamente. 
Este comportamento é um tanto inesperado, pois contraria a tendência de redução da 
densidade de núcleos com a redução da pressão parcial. Além do mais, a distribuição 
bimodal é característica do crescimento epitaxial de Ge sobre Si, e isto nos leva a supor 
que possa ter ocorrido algum problema com óxido de Si ou com o tratamento de 
superfície e que o Ge possa estar em contato direto com o substrato de Si. Para afirmar 
alguma coisa a respeito desta amostra é necessário caracterizá-la com outras ferramentas, 




Figura 4.10 - Análise dos resultados de AFM da amostra preparada com 10 sccm de SiH4. a) Imagem 2D de 
1,5 μm x 1,5 μm e histograma de diâmetros. b) Imagem 3D de 1,5 μm x 1,5 μm e histograma de alturas. 
 
 O gráfico mostrado na figura 4.11 resume os resultados obtidos nesse estudo 
preliminar.  
 
Figura 4.11 – Gráfico de densidade e diâmetro médio vs. fluxo de silana. 
 
Devido ao comportamento inesperado para a amostra preparada com 10 sccm, 
decidimos repetir o experimento, desta vez utilizando mais valores de fluxo de silana (10, 
15, 20, 30 e 40 sccm). Os parâmetros utilizados estão na tabela 4.7 e os resultados obtidos 
podem ser resumidos no gráfico da figura 4.12. 
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Tabela 4.7 – Parâmetros de processo usados no estudo da variação de  
fluxo de SiH4. 





600  2  10, 15, 20, 30 e 40  20  
Deposição 
GeH4




Figura 4.12 – Gráfico de densidade e diâmetro médio vs. fluxo de silana. 
 
Podemos observar um comportamento similar ao primeiro experimento. Existe 
uma tendência de aumento da densidade para fluxos maiores que 10 sccm de SiH4. A 
amostra preparada com 10 sccm apresentou a mesma distribuição bimodal de tamanhos, 
desta vez com uma densidade de 4,9x109 cm-2, que é menor que a obtida no primeiro 
experimento. Mesmo assim, a densidade dessa amostra continua elevada em relação às 






4.4.3 – INFLUÊNCIA DOS PARÂMETROS DE DEPOSIÇÃO DE Ge NA 
FORMAÇÃO DE NCs DE Ge 
 
Nesta parte do trabalho, nós estudamos a fase de deposição de Ge. Demos ênfase 
à influência dos parâmetros de deposição sobre a distribuição espacial, densidade e 
tamanhos das NCs de Ge. 
Nossa análise consistiu em fixar as condições da etapa de nucleação de Si em 600 
oC / 5 Torr / 40 sccm / 10 segundos (nucleação “B” – vide tabela 4.3), e variar os 
parâmetros de processo da deposição de Ge (GeH4). Os parâmetros de deposição usados 
nesse estudo foram: temperaturas de 550 e 600o C, pressões de 2 e 5 Torr e tempos de 
deposição de 30 e 60 segundos, mantendo constante o fluxo de GeH4 (5 sccm). Fizemos 
três amostras e os parâmetros de deposição utilizados em cada uma delas estão resumidos 
na tabela 4.8. 
 
Tabela 4.8 – Parâmetros de deposição da GeH4 usados neste experimento. 





Amostra 1 600 5 5 30 
Amostra 2 550 5 5 30 
Amostra 3 550 2 5 60 
 
 
• Influência da temperatura 
 
A figura 4.13 mostra uma imagem AFM da amostra 1. Podemos observar que esta 
combinação de parâmetros dá lugar a um processo de coalescência. Isto se deve, 




Figura 4.13 – Imagens AFM da amostra 1, onde fica visível o processo de coalescência. 
 
A fim de evitar este processo de coalescência reduzimos novamente a temperatura 
do passo de deposição de Ge para 550 ºC (vide tabela 4.8 – amostra 2). As análises de 
morfologia da amostra 2 são mostradas na figura 4.14. Nesta amostra conseguimos 
eliminar o problema de coalescência. Obtivemos uma densidade de 7,8x108 cm-2 com 
diâmetro e altura médios de 108 nm e 40 nm, respectivamente. A distribuição de 
tamanhos está entre 45 nm e 215 nm para os diâmetros e entre 20 nm e 80 nm para as 
alturas. Com isto confirmou-se a hipótese da existência de núcleos de Si na amostra 
obtida com os parâmetros de nucleação “B” (tabela 4.3). E, podemos inferir que a 
temperatura de 550 ºC é mais adequada para a deposição de Ge, pois para a temperatura 
de 600 ºC observou-se um processo de coalescência. 
 
(a) (b) 
Figura 4.14 - Análise dos resultados de AFM da amostra 2. a) Imagem 2D de 2μm x 2μm e 
histograma de diâmetros. b) Imagem 3D de 2μm x 2μm e histograma de alturas. 
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• Influência da pressão 
 
Na preparação da amostra 3 reduzimos a pressão de deposição para 2 Torr, com o 
intuito de reduzir os tamanhos e aumentamos o tempo de deposição para 60 segundos 
para garantir que todos os núcleos fossem cobertos pelo Ge. A figura 4.15 mostra a 
análise da amostra 3, onde observamos um aumento da densidade (2x109 cm-2) e uma 
redução dos tamanhos (dméd.= 55 nm, hméd.= 25 nm) em comparação com a amostra 2. 
Este resultado confirmou nossa hipótese de redução dos tamanhos com a redução da 
pressão total. Isto se deve à menor quantidade disponível de precursores na superfície da 
lâmina para pressões menores. O aumento da densidade resultou da combinação da 
redução da pressão e do aumento no tempo de deposição, que garantiu uma menor 





Figura 4.15 - Análise dos resultados de AFM da amostra 3. a) Imagem 2D de 2μm x 2μm e histograma de 









4.5 – CAPACITORES  
 
 Devemos ressaltar que a amostra que apresentou nanoestruturas com as melhores 
características de densidade e tamanhos foi a amostra obtida com os parâmetros de 
deposição descritos na tabela 4.9. Com essa combinação de parâmetros conseguimos uma 
densidade de 3,8x1010 cm-2 e tamanhos médios de 19 nm de diâmetro e 4,5 nm de altura. 
Como podemos ver nas imagens da figura 4.16, a dispersão de tamanhos também é mais 
estreita que das demais amostras, resultando em uma melhora da uniformidade.  
 
 
Tabela 4.9 – Parâmetros de nucleação e deposição. 
 Temp. (ºC) Pressão (Torr) Fluxo (sccm) Tempo (seg.)
Nucleação C 600 5 20 20 




Figura 4.16 - Análise dos resultados de AFM da amostra 5. a) Imagem 2D de 0,8μm x 0,8μm e histograma 
de diâmetros. b) Imagem 3D de 0,8μm x 0,8μm e histograma de alturas. 
 
 Para caracterizar as propriedades elétricas dos NCs de Ge foram fabricados, a 
partir desta amostra, capacitores circulares de 200 μm de diâmetro, formando estruturas 
MOS. Para isto, após limpeza orgânica da lâmina depositou-se uma camada de óxido de 
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Si (100 nm), por ECR-CVD, sobre os NCs. Então, para formação de eletrodos de Al (500 
nm) realizaram-se etapas seqüenciais de deposição de alumínio por processo de 
evaporação por feixe de elétrons com vácuo de aproximadamente 10-6 Torr, fotogravação 
para definição dos contatos superiores (fotorresiste AZ5214), corrosão úmida do Al, 
remoção do fotorresiste, limpeza orgânica, remoção do óxido nativo nas costas da lâmina, 
deposição de alumínio para formação de contatos com o corpo do semicondutor e 
recozimento/sinterização dos contatos. 
 A figura 4.17 apresenta uma curva C-V como caracterização preliminar dos 
capacitores fabricados. O equipamento utilizado para as medidas elétricas foi um 
analisador de parâmetros Keithley 4200-SCS. As curvas C-V foram extraídas em alta 
freqüência (1MHz). Através da análise da curva C-V, determinamos o parâmetro EOT 
(Equivalent Oxide Thickness) encontrando uma espessura de 69 nm. Observamos uma 
histerese de 0,7 V que corresponde a 6x1011 cargas/cm2. Considerando que temos, nessa 
amostra, uma densidade de NCs de ~ 4x1010 cm-2, podemos supor que podem estar sendo 
armazenadas mais de uma carga por nanocristal ou que cargas estão sendo aprisionadas 
em defeitos do óxido e de interface. 
 
 
Figura 4.17 – Curva C-V mostrando histerese de 0,7 V em capacitor fabricado a partir 






CONCLUSÕES GERAIS E PERSPECTIVAS 
 
 Primeiramente realizamos uma deposição de GeH4 sobre SiO2 tratado com 
solução de HF, mas sem núcleos de Si. Por análise AFM verificamos a formação de uma 
superfície rugosa, mas sem evidência de qualquer tipo de estrutura que indicasse a 
formação de NCs. 
 Em vista deste resultado, realizamos estudos da nucleação de Si e da formação de 
NCs de Ge por crescimento seletivo. Verificamos a formação de núcleos de Si nas 
amostras tratadas com solução de HF, o que não ocorreu com as amostras sem esse 
tratamento. Observamos que a densidade de núcleos de Si aumenta com a elevação da 
temperatura de nucleação de 550 ºC para 600 ºC. Para a temperatura de deposição de Ge 
observamos um processo de coalescência em amostras depositadas a 600 ºC e a formação 
de NCs por crescimento seletivo para amostras depositadas a 550 ºC. Estas amostras 
foram caracterizadas por HRTEM e encontramos uma estrutura cristalina de forma 
hemisférica para estes NCs. Assim, otimizamos as temperaturas de 600 ºC para a 
nucleação de Si e de 550 ºC para a deposição de Ge.  
 Verificamos que a densidade é maior para uma pressão total de nucleação mais 
alta (5 Torr) e que os tamanhos diminuem para uma pressão de deposição de Ge mais 
baixa (2 Torr). Assim, otimizamos as pressões de 5 Torr para a nucleação de Si e de 2 
Torr para a deposição de Ge. 
 Observamos também uma tendência de aumento da densidade com a elevação do 
fluxo de SiH4. 
 As melhores características de densidade, tamanhos e uniformidade foram 
verificadas para a amostra preparada com os seguintes parâmetros de processo: 600 ºC / 5 
Torr / 20 sccm SiH4 / 20 seg. para a nucleação de Si e 550 ºC / 2 Torr / 5 sccm GeH4 / 30 
seg. para a deposição de Ge. Os valores de densidade, diâmetro médio e altura média 
nesta amostra foram de ~4x1010 cm-2, 19 nm e 4,5 nm, respectivamente. Estes valores 
ainda não são os ideais para aplicação em dispositivos. Mas, com melhor refinamento no 
ajuste dos parâmetros de processo, acreditamos que seja possível alcançar às condições 
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necessárias. Para isso, requer-se ainda a realização de estudos mais detalhados do 
processo, incluindo outros valores de pressão, temperatura e fluxos, tanto da parte relativa 
à nucleação de Si como de formação de NCs de Ge. Além disso, torna-se importante 
avaliar a influência da superfície tratada na distribuição espacial das nanoestruturas na 
matriz de óxido, realizando-se por exemplo, uma maior exploração do tratamento da 
superfície do SiO2 com solução de HF, fazendo alterações na diluição e no tempo de 
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A.1 – INTRODUÇÃO 
 
A elipsometria é uma técnica utilizada para determinar o índice de refração, o 
coeficiente de absorção e a espessura de um filme transparente de uma ou mais camadas 
e de um ou mais materiais sobre um substrato a partir da mudança das características de 
polarização da luz refletida por sua superfície [74].  
A mudança de estado da polarização da luz depois da reflexão pode ser expressa 




 para a luz paralela e 







                                                (A.1),  
define os dois ângulos elipsométricos Ψ e ∆, que são denominados ângulo azimutal e de 
diferença de fase, respectivamente. Estes dois ângulos determinam completamente as 
duas constantes ópticas n (índice de reflexão) e k (coeficiente de absorção) num meio 
refletor.  
 
A.2 - FORMULAÇÃO MATEMÁTICA  
A.2.1 - PRINCÍPIOS FÍSICOS [74]  
A onda eletromagnética ao incidir em um meio permite que os elétrons 
pertencentes aos átomos do meio oscilem na freqüência da onda. Isto retarda a onda de tal 
forma que sua velocidade u no meio seja diferente à velocidade c no vácuo. O índice de 
refração do meio é uma medida desta mudança de velocidade (n = c/u). Além disso, 
quando as ondas são de alta freqüência, os elétrons podem ser excitados a estados 
superiores de energia, absorvendo, portanto a radiação. Assim, também se pode medir a 
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absorção característica do meio. Define-se o índice complexo como N = n + jk, onde k é 
a constante de absorção de meio.  
A.2.2 - TEORIA MACROSCÓPICA (equações gerais) [75]  
Quando uma onda eletromagnética é refletida pela superfície de um material, a 
amplitude da onda refletida depende das propriedades do material, do ângulo de 
incidência, e da polarização da onda. Uma onda p tem seu vetor de campo elétrico Eip 
paralelo ao plano de incidência, enquanto as ondas têm seu vetor campo elétrico Eis 
perpendicular ao plano de incidência. Para uma superfície refletora, as componentes da 
onda incidente, Eis e Eip, e refletida, Ers e Erp relacionam-se de acordo com:  
Erp = rpEip                                                         (A.2) 
Ers = rsEis                                                          (A.3) 
 
onde rp e rs são os coeficientes de Fressnel (números complexos) de reflexão entre os 




Figura A.1- Ondas eletromagnéticas incidente, refletida e transmitida na superfície do 
material. A onda está polarizada perpendicularmente ao plano da página [74]. 
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A elipsometria é a espectrometria de polarização, pois mede a mudança na 
polarização da luz refletida de uma superfície. Geralmente, define-se o ângulo φi = 45
0 
entre s e p para a luz incidente linearmente polarizada, assim as amplitudes de s e p do 
campo incidente são iguais e estão em fase.  
O vetor campo elétrico da luz refletida em geral traça uma elipse (Figura A.2), 
onde a orientação e as dimensões do eixo maior e menor dependem da razão ρ entre os 
valores de rp e rs, e da diferença de fase relativa ∆ entre as duas ondas. Assim ρ, é dado 
por:  
ρ = rp / rs = [Erp/Eip]/[Ers/Eis] = tgΨ.e
i∆                                                             
(A.4)  





para a reflexão do sistema geral constituído de multicamadas e rp e rs para a reflexão 
do sistema com apenas uma interface (Figura A.1). As expressões (A.1) e (A.4) definem 
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os dois ângulos elipsométricos Ψ e ∆. Estes dois ângulos determinam completamente as 
duas constantes ópticas n (índice de refração) e k (coeficiente de absorção) em um meio 
isotrópico refletor.  
Será estudada a medida elipsométrica de um sistema de três fases, constituído de 
um substrato coberto por um filme.  
A.2.3 - SISTEMA DE TRÊS FASES (substrato coberto por um filme)  
Para o caso de uma amostra com uma estrutura ar (meio 0)/filme 
(meio1)/substrato (meio 2), os coeficientes complexos de Fresnel são definidos 
considerando-se a contribuição das reflexões da camada inferior (substrato) e a mudança 































, correspondem aos coeficientes de amplitude para as 
interfaces ar/filme(01) e filme/substrato [79]. Com:  
β = 2π(d/λ){N12 - N02Sin2(φ1)}                                                  (B.7)  
sendo N0, N1, e N2 os índices de refração complexos do meio, do filme e do substrato 
respectivamente.  φ0 é o ângulo de incidência na superfície e φ1 e φ2 são os ângulos de 
refração do meio 0 para o meio 1 e do meio 1 para o meio 2, respectivamente. β 
representa a diferença de fase gerada pelas diversas reflexões nas interfaces do filme, 
sendo função do ângulo de incidência  φ0, da espessura d do filme, do índice de refração 
N1 do filme e do comprimento de onda no vácuo da luz incidente λ. Para o caso do 
sistema ar-filme (não absorvente) considera-se o coeficiente de extinção do ar e do filme 
igual a zero. Isto facilita o tratamento das equações acima, o que permite obter uma 




Figura A.3 - Substrato coberto por um filme [69]. 
 
 
Para calcular a espessura do filme, conhecendo-se seu índice de refração, utiliza-
se a equação: ρ = Rp / Rs (A.8) cuja incógnita é a variável d contida em β. Explicitando-
se a espessura d, tem-se:  
d = (λβ/2π){N12 -  N02Sin2(φ0)}                                         (A.9) 
 
 
ANEXO - B 
MEDIDAS FTIR  
 
B.1 - INTRODUÇÃO  
A espectrometria FTIR é uma técnica que permite analisar as ligações químicas 
existentes em uma amostra. As ligações dos átomos que formam as moléculas possuem 
freqüências específicas de vibração, que variam de acordo com a estrutura, a composição 
e o modo de vibração [68, 69].  
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No espectrômetro FTIR (Fourier Transform Infra-Red), que utiliza um 
interferômetro de Michelson (Figura B.1), um feixe de radiação monocromática 
infravermelha passa por um divisor de feixe, sendo uma parte da luz refletida e a outra 
transmitida através dele. Estes feixes incidem e refletem em dois espelhos, sendo um fixo 
e outro móvel, e retornam para o divisor, atravessando-o, na direção da amostra. A 
recombinação da radiação realizada pela reflexão dos dois espelhos e pelo 
posicionamento do espelho móvel (transladado com uma velocidade constante) produz 
um padrão de interferência, com sucessivas interferências construtivas e destrutivas. Parte 
da radiação passa pela amostra em análise antes de chegar a um detector.  
A modulação do comprimento de onda da radiação de infra-vermelho com a 
freqüência característica senoidal correspondente às sucessivas interferências construtivas 
e destrutivas é analisada pelo detector, que utilizando-se de um programa do computador 
acoplado ao equipamento, estabelece automaticamente a transformada de Fourier do 
espectro. Por isso, a técnica é denominada espectrometria FTIR [68, 69].  
espelho  
 
Figura A.1- Esquema do Interferômetro de Michelson [68, 69].  
 
B.2. ABSORÇÃO DA RADIAÇÃO IR [69]  
Uma molécula absorverá energia sempre que a freqüência de radiação se iguale a 
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freqüência de vibração natural da sua ligação química. O movimento vibracional ou 
rotacional desta ligação causa uma variação do momento dipolar da molécula. O 
momento dipolar é determinado pela posição relativa dos centros de gravidade das cargas 
elétricas, positiva e negativa, em cada modo de vibração. A absorção da energia radiante 
nas freqüências de vibração, dependendo da vibração, permite estabelecer um campo 
elétrico oscilante. A intensidade da banda de absorção IR é proporcional ao quadrado da 
velocidade de variação do momento dipolar em relação à distância dos átomos.  
Para cada modo vibracional nem sempre se obtém um pico de absorção no 
espectro. O número de picos pode ser menor do que os números de modos de vibração 
existentes devido:  
à energia quase idêntica das vibrações;  
à simetria da vibração, que não provoca a variação do momento dipolar;  
ao acoplamento e às combinações de vibrações.  
 
B.3 - MODOS DE VIBRAÇÃO STRETCHING, BENDING E ROCKING [60]. 
As vibrações de ligações similares unidas por um átomo comum, como a 
molécula de óxido de silício (Si-O-Si), normalmente produzem bandas de absorção, 
devido aos movimentos simétricos e assimétricos de vibrações de estiramento 
(stretching), que movimentam os átomos na direção da ligação. No estiramento simétrico 
os átomos de silício se afastam e se aproximam com distâncias iguais do átomo central de 
oxigênio, alterando a distância entre os átomos sem alterar o ângulo de valência. Portanto 
não ocorre variação do momento polar e a vibração é inativa para o IR. No estiramento 
assimétrico um átomo de silício se aproxima e o outro se afasta do átomo de oxigênio, 
ocorrendo variação do momento polar (Figuras B.2 (a) e (b)).  
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(a)                                                                              (b)  
Figura B.2 - (a) estiramento simétrico; (b) estiramento assimétrico. 
 
 
Quando os átomos ligados ao átomo central se aproximam e se afastam do centro 
com alteração do ângulo de valência, tem-se a deformação no eixo das ligações. Este 
modo é denominado de Bending (Figura B.3).  
          ↑  
---Si---O---Si-- 
          ↓  
Figura B.3 - Vibração de deformação no eixo.  
Quando a unidade estrutural da molécula oscila de um lado para outro em um 
plano de simetria da molécula, ocorre uma flexão no plano, denominada de modo de 
vibração Rocking (Figura B.4).  
       ↑ 
 ---Si---O---Si--- 
      ↓ 
 
Figura.B.4 - Vibração da flexão no plano. 
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B.4 - APLICAÇÃO DA TÉCNICA EM FILMES ISOLANTES DE ÓXIDO DE 
SILÍCIO.  
A Figura B.5 mostra um exemplo de um típico espectro FTIR do óxido de 
silício. Este espectro foi obtido por um espectrômetro automático modelo BIO-RAD 
FTS-40, com fonte de laser de He-Ne. Esse equipamento permite que as medidas sejam 
executadas em uma câmara com ambiente inerte (nitrogênio), minimizando-se a detecção 
de ligações das moléculas de H2O e de CO2 presentes no meio ambiente (ar) [60].  
O procedimento para obtenção das medidas de absorção do filme de SiO2 é o 
seguinte: primeiro executa-se uma medida de uma lâmina de silício, com características 
idênticas (de orientação, de resistividade e de dopagem) dos substratos nos quais foram 
crescidos os filmes de óxido. Essa medida do corpo do substrato de silício é definida 
como a medida de referência (background). Após, executa-se uma medida da lâmina com 
estrutura isolante/semicondutor.  
O equipamento subtrai automaticamente dessa medida a medida de referência. 
Essa subtração permite obter um espectro puro de absorção das ligações Si-O do filme 
sobre o substrato de silício.  
Os espectros FTIR (Figura B.5) de óxidos térmicos de silício (SiO2) apresentam 




 e 450 cm
-1
, que 
correspondem aos modos de vibração stretching, bending e rocking [60, 68].  
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Figura B.5 - Espectro FTIR do SiO2. 
 
 
ANEXO - C 
MICROSCOPIA DE FORÇA ATÔMICA (AFM) 
 
 
C.1 – INTRODUÇÃO 
 
 O microscópio por força atômica ou AFM (atomic force microscopy) pertence ao 
grupo dos microscópios de varredura por ponta de prova (figura C.1), os SPM’s 
(scanning probe microscopes), que são usados para analisar propriedades das superfícies. 
Os SPM’s são, atualmente, as ferramentas mais poderosas para a análise de superfícies, 
pois eles podem medir características superficiais com dimensões no intervalo de 




Figura C.1 – Constituintes básicos de um SPM [81] 
 
 
O funcionamento do AFM se dá através da detecção de força entre a amostra e a 
ponta de prova numa escala atômica. Esse microscópio pode gerar imagens de amostras 
condutoras e não-condutoras. A operação por detecção de forças pode ser aplicável tanto 
a forças magnéticas e eletrostáticas como a interação entre a ponta de prova e a amostra. 
Isso permite uma variedade de aplicações dos SPM’s, tais como: AFM, MFM (magnetic 
force microscopy), EFM (electric force microscopy), SCM (scanning capacitance 
microscopy), SThM (scanning thermal microscopy), etc. 
 Qualquer que seja a origem das forças, todos os microscópios por força têm cinco 
componentes básicos:  
• Uma fina ponta de prova montada num cantilever (haste) flexível; 
• Um modo de detectar as deflexões do cantilever; 
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• Um sistema de retro-alimentação para monitorar e controlar a deflexão; 
• Um sistema de varredura mecânico (usualmente piezoelétrico) que move a 
amostra com respeito à ponta de prova; 
• Um sistema eletrônico que converte os dados medidos em imagens. 
As principais vantagens do AFM são sua alta resolução espacial (~ 0.1 nm) e 
forças ultrabaixas exercidas sobre a superfície (tipicamente no intervalo de 10-6 N a 10-12 
N). A interação (força) entre a ponta de prova e a amostra depende da natureza da 
amostra, da distância entre a ponta e a amostra, da geometria da ponta e dos 
contaminantes sobre a superfície da amostra. 
 
C.2 – PRINCÍPIOS DE FUNCIONAMENTO DO AFM [80, 82] 
 
 A figura C.2 representa a relação entre a força e a distância no AFM. No lado 
direito da curva os átomos estão separados por uma grande distância. A medida que a 
ponta se aproxima da amostra, ela é atraída pela superfície da mesma. Temos, então, a 
presença de forças do tipo van der Waals. Quando aproximamos a ponta ainda mais, os 
orbitais eletrônicos da ponta de prova e os da amostra se atraem com mais intensidade. Se 
aproximarmos ainda mais, as interações neutralizam-se num determinado ponto e 
posteriormente passa a predominar uma força repulsiva. Daí para frente esta força 
repulsiva tende a crescer em intensidade. 
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Figura C.2 - Curva de força em função da distância absoluta (separação) 
entre um tip e uma superfície rígida [81]. 
 
 
C.3 – MODOS DE OPERAÇÃO 
 
 Existem fundamentalmente três modos de operação do cantilever conhecidos 
como: modo de contato, modo de não-contato e modo intermitente (tapping mode). 
 No modo de não-contato [83], o cantilever oscila em sua freqüência de 
ressonância, próximo à superfície da amostra e detectam-se as mudanças na amplitude da 
vibração ou na freqüência de ressonância, provocadas pelas forças atrativas entre a ponta 
e a amostra. O espaçamento entre a ponta de prova e a amostra é da ordem de 10-100 nm. 
Esse modo de operação é desejável, pois fornece um meio para medir a topografia com 
pouco ou nenhum contato entre a ponta e a amostra, sendo assim vantajosa para estudar 
amostras suaves e elásticas. Neste modo, forças de longo alcance se tornam acessíveis, 
sendo elas as forças eletrostática, magnetostática e a atrativa de van der Waals.   
 No modo de contato, a ponta de prova está perto da superfície (contato físico) em 
nível atômico, sendo possível obter-se resolução atômica [84]. Neste modo, a interação é 
dominada por forças interatômicas de curto alcance, devido à distância entre a ponta de 
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prova e a amostra. Por causa desta força de van der Waals repulsiva, este modo de 
operação é também conhecido como modo repulsivo. Ele pode operar por força constante 
ou por altura constante. No modo de altura constante a variação espacial da deflexão do 
cantilever pode ser utilizada para gerar o conjunto de dados topográficos, mantendo-se 
sua altura fixa. No modo força constante, a deflexão do cantilever pode ser utilizada 
como entrada do circuito de retro-alimentação que move a ponta para cima e para baixo 
na direção z, respondendo à topografia por manter a deflexão do cantilever constante. 
Com a deflexão do cantilever mantida constante, a força total aplicada à amostra é 
constante. Existem três desvantagens principais relacionadas a este modo. A primeira 
delas diz respeito à danificação da superfície da amostra, que nem sempre pode ser 
evitada e que é resultado do contato entre ponta e amostra. A segunda está relacionada 
com a dificuldade no controle da força para medidas realizadas em meio ambiente, 
devido à camada de contaminantes sobre a amostra. Essa camada é composta de gases 
adsorvidos, principalmente vapor de água, e têm associado uma tensão superficial que 
provoca uma força atrativa que mantém a ponta de prova em contato com a superfície. A 
outra desvantagem aparece quando se quer analisar partículas que estão fracamente 
ligadas ao substrato. Neste caso, a ponta de prova empurra essas partículas sobre o 
substrato ou completamente para fora da área que está sendo analisada. 
 No modo intermitente, as desvantagens do modo de contato e não-contato são 
todas superadas. O cantilever oscila a uma freqüência perto da sua ressonância, enquanto 
está separado da superfície da amostra. A oscilação é conduzida por uma força condutora 
constante e a amplitude da sua oscilação é monitorada. Tal amplitude é tipicamente da 
ordem de 20 nm a 200 nm, muito maior que no modo não-contato. Para realização das 
medidas a ponta de prova é posicionada acima da superfície da amostra até que ela 
comece a tocar a superfície, o que reduz a amplitude da oscilação. Então, o circuito de 
retro-alimentação do sistema mantém essa nova amplitude constante enquanto a ponta de 
prova oscilando, percorre a superfície. E, a componente z do eixo piezoelétrico ajusta a 
altura da ponta de acordo com as variações de altura da superfície. Deste modo, a força 
exercida pela ponta de prova sobre a superfície durante o batimento em cada ciclo, é 
muito pequena, sendo aproximadamente de 0,2 nN a 0,5 nN, bem menor que no modo de 
contato. 
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ANEXO D  
MICROSCÓPIA ELETRÔNICA DE TRANSMISSÃO (TEM) [85] 
D.1- INTRODUÇÃO  
O primeiro TEM comercial foi construído em 1936, no Reino Unido, e o início de 
uma produção regular começou com a Siemens e Halske, na Alemanha, em 1939. Dentre 
as técnicas atuais, o microscópio mais poderoso para a observação direta de estruturas, 
formando imagens a níveis atômicos, é o TEM (Transmission Electron Microscope), gera 
padrões de difração que contêm informações da estrutura cristalina, como a repetibilidade 
das distâncias na rede e sua forma. Os primeiros pesquisadores a desenvolverem a idéia 
de um microscópio utilizando um feixe de elétrons foram Knoll e Ruska, em 1932.  
Sabendo que o microscópio eletrônico de transmissão é uma técnica poderosa para 
visualizar estruturas a níveis atômicos (Figura D.1). Apresentam também algumas 
limitações, tais:  
1 Amostragem: Custo bastante elevado por uma imagem de alta resolução, onde se 
vê somente uma parte muito pequena da amostra. Em geral, quanto maior a resolução, 
menor a amostragem.  
2 Imagens 2D: A imagem é uma média através da espessura da amostra. Portanto, é 
necessário tomar cuidado na interpretação da imagem, pois ela é bidimensional enquanto 
a amostra está em três dimensões.  
3 Danos causados pelo feixe de elétrons: O feixe de elétrons funciona como uma 
radiação ionizante, danificando a amostra, especialmente se ela for cerâmica ou 
polímeros.  
4 Preparação de amostras: Esta é a maior limitação do TEM. As amostras devem ser 
suficientemente finas, na ordem de micrometros ou menos, para que a intensidade de 
feixe que a atravessa consiga gerar uma imagem interpretável. O processo para preparar 





Figura D.1 - Imagem TEM  
 
 
D.2 - FUNCIONAMENTO DO TEM (DESCRIÇÃO) [85]  
Um feixe de elétrons é produzido e acelerado no canhão eletrônico, sofrendo uma 
primeira focalização na sua saída, denominada “crossover” do canhão. A seguir, o feixe 
passa por duas lentes magnéticas, Abertura C1 e C2 (figura D.2), que são ajustadas para 
iluminar a amostra com um feixe de elétrons, geralmente paralela e com uma secção de 
alguns micrometros. Ainda neste trecho existe uma abertura (diafragma) que controla a 
coerência, intensidade e paralelismo do feixe. A este conjunto que conduz os elétrons do 
canhão até a amostra dá-se o nome de sistema de iluminação. Então, um conjunto de 
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lentes magnéticas objetivas captura o feixe espalhado que atravessou a amostra, em 
especial na direção direta, e trabalha-o para conseguir a formação de uma imagem nítida 
e ampliada sob uma tela fosforescente. Muitas vezes o que se deseja enxergar é o padrão 
de difração. Entres estas lentes, outros diafragmas são posicionados para controle de 
intensidade e contraste.  
Todo o instrumento opera em alto vácuo, ~ 10-7 Torr (1,3 x 10
-5
 Pa).  
 





D.3 - LENTES MAGNÉTICAS E ABERTURAS [85]  
As lentes controlam todas as funções operacionais básicas do instrumento. É 
possível compreender os arranjos de lentes magnéticas em analogia com a ótica 
geométrica. A diferença está na trajetória seguida pelos elétrons, que não são retas como 
no caso da luz. Isto conduz a aberrações e rotação de imagem. O conjunto de lentes 
localizado antes da amostra tem por função iluminá-la com um feixe de elétrons paralelos 
(ou quase paralelos). O conjunto de lentes posterior à amostra captura a imagem e a 
magnifica.  
As duas equações básicas para a compreensão dos arranjos de lentes são a 
“equação da lente” e a “equação da magnificação”.  
A formação de imagem é regida pela equação das lentes:  
fvu
111
=+                                                    (D.2) 
 
Onde u é a distância do objeto à lente, v a distância da imagem à lente e f é a 
distância focal.  
 A magnificação (M) é dada por,  
         
      
u
vM =                                                      (D.3) 
 
 
D.4 - PROBLEMAS DAS LENTES  
Temos para o TEM, nas suas lentes magnéticas problemas com as lentes que 
limitam a resolução, sendo que os principais problemas são a criação de aberração 
esférica, aberração cromática e astigmatismo.  
a) Aberração esférica: é devido ao campo das lentes agir de forma não homogênea sobre 
os raios fora do eixo central causado pelo campo da lente. Isto é, quanto mais longe do 
eixo o elétron é mais fortemente curvado em direção a ele.  
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b) Aberração cromática: aparece este defeito por causa da não monocromaticidade do 
feixe. Este problema não vem do sistema de iluminação, mas dos elétrons com várias 
energias que emergem da amostra após sua interação com o feixe. Podemos contornar 
este problema fazendo as amostras mais finas.  
c) Astigmatismo: surge porque os elétrons sentem um campo magnético não uniforme 
quando eles movem de forma helicoidal em redor do eixo ótico. Isto ocorre porque as 
peças polares não são perfeitamente cilíndricas ou por não homogeneidades micro-
estruturais do núcleo ferromagnético que causam variações locais de campo.   
 
D.5 - PREPARAÇÃO DE AMOSTRAS  
Um importante passo para a análise TEM é a preparação das amostras, pois a 
qualidade da amostra depende dessa preparação sendo diretamente proporcional a 
qualidade dos dados gerados, uma regra para a qualidade e tendo algumas exceções é que 
quanto mais fina a amostra, melhor.   
Há dois tipos de amostras de acordo com o seu manuseio: auto-sustentáveis ou 
dispostas em grades. Se a amostra for auto-sustentável, então toda a estrutura é de um 
mesmo material, suficientemente resistente. Porém, caso não o seja, é necessário dispô-la 
em um porta amostra, sendo este um disco com cerca de 3mm de diâmetro, geralmente 
com grades entrelaçadas.  
A estabilidade mecânica é crucial, pois, por serem extremamente finas, qualquer 
vibração durante o manuseio de preparação ou instalação no microscópio, pode quebrar 
as amostras.  
D.6 – PREPARAÇÃO DE AMOSTRAS AUTO-SUSTENTÁVEIS 
 
D.6.1 – PRÉ-AFINAMENTO 
 
Este processo inicial depende do material ser dúctil ou quebradiço.  
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Para materiais dúcteis, os métodos ideais são serra de arame banhado em ácido ou 
descargas elétricas (eletro-erosão), conseguindo-se fatiar discos com menos de 200µm. 
No caso de materiais quebradiços, como as cerâmicas, eles podem ser clivados com uma 
lâmina, cortados com ultra-microtomia, ou com serra de diamante.  
A próxima etapa é afinar o centro do disco, minimizando as irregularidades da 
superfície através de processos mecânicos ou químicos.  
O processo mecânico mais usual consiste em uma ferramenta de pequeno raio, que 
desbasta e pole o disco (amostra) no seu centro, com um raio fixo de curvatura, 
alcançando menos do que 10 µm. Também se utiliza um polidor de tripé, que é um 
dispositivo que segura a amostra enquanto esta está sendo trabalhada pela politriz. Com 
ele, conseguem-se espessuras menores do que 1 µm.  
D.7 - PREPARAÇÃO DAS AMOSTRAS EM GRADES  
Esta opção consiste em dispor pequenas porções de uma amostra, que geralmente 
está em forma de partículas, sobre filmes estendidos sobre as grades da porta amostra. 
Estes filmes podem ser amorfos ou cristalinos.  
 
Figura D.3 - Porta amostras com grades de diferentes formas.  
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D.7.1 - PROCEDIMENTO PARA PREPARAÇÃO DAS AMOSTRAS   
Para utilizarmos as amostras no TEM, temos antes que prepará-las conforme os 
procedimentos abaixo.  
Para começar o procedimento de preparação para as medidas no TEM as amostras 
são cortadas em filetes de dimensões de ~2 mm de largura e ~5 mm de comprimentos 
(Figura D.4).  
 
Figura D.4 - Amostras sendo preparadas 
 
 
Os filetes demostrados na Figura D.4, são sobrepostos um ao outro conforme na 
figura D.5, sendo que entre eles temos uma cola condutiva que é precionada por uma 
alavanca até o seu endurecimento, para sabermos quando tirarmos a amostra com a cola 
endurecida, coloca-se uma gota da cola (transparente) em cima da placa de quartzo de cor 
branca, conforme a cola é aquecida sua cor começa ficar com uma tonalidade mais 
escura, sabemos que a cola endureceu quando estiver na tonalidade marron, a amostra 
que está em cima do suporte é aquecida à ± 100°C por uma chapa aquecedora (Hot Plate).  
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Figura D.5 – Procedimento para endurecimento da cola condutiva. 
 
Estando as amostras unidas pela cola condutiva, serão colocadas agora em um 
bastão metálico observado na Figura D.6. No interior deste bastão metálico há uma peça 
em forma de “U” esta é a parte que irá segurar as amostras para a medida no TEM.  
 
Figura D.6 - Suporte para encaixe do cilindro. 
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Na Figura D.7, observamos as amostras colocadas dentro do cilindro em forma de 
“U”, após terem saída do procedimento para endurecimento da cola(Figura D.5), em 
seguida iremos colocar cola ao redor das amostras para ficarem fixas ao cilindro em 
forma de “U”e também iremos colocar cola ao redor do cilindro, sendo nas extremidades 
internas do bastão metálico, observe os detalhes da figura D.7.  
 
Figura D.7 - Procedimento para o encaixe das amostras.  
Na Figura D.8, temos o suporte para o bastão metálico onde será aquecido ± 
100°C para endurecimento da cola, note-se que será utilizado o mesmo procedimento, 
para sabermos o tempo de endurecimento da cola condutiva apresentado na Figura D5.  
 
Figura D.8 - Suporte para encaixe do bastão metálico e endurecimento da cola 




Após o endurecimento da cola o bastão metálico será cortado em 
aproximadamente 90µm para começar o desbaste da amostra, na parte de cima do 
cilindro (Figura D.9) onde está a amostra é aplicado uma pasta de diamante, 
conseqüentemente esta pasta junto com uma lixa, será usada para fazer o desbaste, na 
parte de baixo o desbaste é feito por sputtering, esse desbaste chega a furar a amostra. 
Após o desbaste por sputtering, a parte do filme onde não foi retirada e ficou com 
espessura fina é o local onde será feita a medida TEM observe o detalhe da figura D.9.  
 
Figura D.9 - Amostra preparada para ser utilizada no TEM 
 
D.8 - ACABAMENTO FINAL  
D.8.1 - ELETROPOLIMENTO  
 O eletropolimento só pode ser utilizado em amostras condutoras elétricas, como 
metais e ligas. O método é relativamente rápido e produz lâminas sem defeitos 
mecânicos, mas pode mudar a composição química da superfície. O princípio de 
funcionamento baseia-se na aplicação de uma voltagem na qual a corrente, devido à 
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dissolução catódica da amostra, cria uma superfície polida.  
 
D.8.2 - DESBASTE IÔNICO  
O desbaste iônico é feito através do bombardeamento da amostra com íons ou 
átomos neutros, arrancando seu material, até ficar fina o suficiente para ser estudada em 
um TEM. As variáveis que podem ser controladas são a tensão, a temperatura da amostra, 
o tipo de íon (Ar, He ou um íon reativo) e o ângulo de incidência.  
Para evitar implantações na superfície da amostra, costuma-se baixar a energia do 
feixe ou o número atômico do íon incidente, aumentando, porém, o tempo de desbaste.O 
desbaste iônico é o mais versátil processo de redução de espessura, sendo usado para 
cerâmicas, compósitos, semicondutores, ligas e fibras e pós-embebidos em epóxi.  
 
D.8.3 - ELETROPOLIMENTO – MÉTODO DA JANELA PARA METAIS E 
LIGAS  
Uma fina lâmina metálica é imersa em um eletrólito, circundado por um catodo e 
uma voltagem é aplicada. A voltagem correta pode assegurar que uma camada viscosa do 
eletrólito forme-se na superfície da amostra, garantindo um afinamento uniforme e 
controlado. Após várias rotações, a lâmina ficará mais fina no centro, ocorrendo a 
perfuração. Ela é então retirada e as suas farpas na região da perfuração são removidas 
em um solvente inerte. Estas farpas ficam flutuando no solvente e são coletadas pelo 
porta amostra gradeado. Após a secagem, estão prontas para serem observadas.  
D.8.4 - TRITURAÇÃO  
Materiais quebradiços, como cerâmicas e minerais, são mais facilmente reparados 
quando triturados em um cadinho com líquido inerte.   
O líquido é mexido com ultrasom.Uma gota deste líquido é pingada sobre um 
filme de carbono que está estendido sobre a grade do porta amostra. Após a evaporação 
do líquido, as partículas ficam distribuídas sobre este filme.  
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D.8.5 - LITOGRAFIA  
A litografia é utilizada na indústria de microeletrônica para definir linhas com 
larguras na ordem de 100 nm. Para preparar amostras para TEM, pode-se desenhar linhas 
em um material com várias camadas usando as técnicas litográficas convencionais. O 
material em cada lado da linha é então removido por desbaste químico ou iônico, para dar 
um platô muito fino em uma direção.  
Terminado este processo, remove-se a maior parte do substrato restante e acopla-
se a amostra em um suporte especial (washer).  
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